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R É S U M É
Les travaux de cette thèse concernent le développement d’un modèle par éléments
discrets du comportement thermo-mécanique d’un alliage d’aluminium et de
son évolution microstructurale lorsqu’il est soumis à des conditions de grandes
déformations et/ou de grandes vitesses de déformation (soudage par friction-malaxage
ou FSW). Le procédé de « soudage par friction malaxage » (Friction Stir Welding,
FSW) est un procédé de soudage récent, inventé en 1991 par « The Welding Institute
(TWI) ». Ce procédé se distingue des autres par sa capacité à souder la matière à
l’état visqueux, sans atteindre le point de fusion. Le principe est relativement simple
et comparable à une opération de fraisage, si ce n’est que l’outil coupant est remplacé
par un outil malaxant composé d’un pion et d’un épaulement. Ce procédé revêt un fort
intérêt pour l’industrie aéronautique, car il ore la possibilité de souder des alliages
d’aluminium des séries 2XXX et 7XXX, réputés diciles à souder par d’autres procédés.
Le soudage par friction-malaxage étant un procédé récent, il demeure encore un sujet
de recherche actif, pour mieux appréhender certains points comme l’écoulement de la
matière, l’inuence des paramètres du procédé (vitesse de rotation, forme de l’outil, ...)
et la modication de la microstructure. Ce dernier point est particulièrement important
pour les alliages à durcissement structural comme ceux des séries 2XXX et 7XXX. Pour
ces alliages d’aluminium, les propriétés mécaniques dépendent étroitement de leur état
de précipitation, lui-même inuencé par l’apport de chaleur généré lors du soudage.
L’optimisation des paramètres de soudage par rapport aux propriétés mécaniques passe
obligatoirement par la prédiction de l’état de la précipitation le long du joint soudé. Le
travail de la thèse vise à mettre en place des modèles à l’échelle de la microstructure
permettant de prévoir la modication des propriétés de la matière liées aux paramètres
du procédé.
Mots clés : méthode des éléments discrets, précipitation, soudage par friction
malaxage
A B S T R A C T
The work of this thesis concerns the development of a model using the discrete
element method, for the thermo-mechanical behavior of an aluminum alloy and its
microstructural evolution when exposed to conditions of large deformations and/or
high deformation rates (Friction Stir Welding or FSW). Friction stir welding is a recent
welding process invented in 1991 by "The welding Institute" (TWI). This process is
dierent from the others by its ability to weld material in the viscous state, without
reaching the melting point. The principle is relatively simple and similar to a milling
process except that the cutting tool is replaced by a rotary tool composed of a pin and
a shoulder. This process is of great interest in the aircraft industry because it oers the
possibility to weld aluminum alloys 2XXX and 7XXX series, known to be dicult to
weld by other processes. Since friction stir welding is a recent process, it still remains
a subject of active research, to better understand certain issues such as material ow,
vii
inuence of process parameters (rotation speed, tool shape, ...) and the modication of
the microstructure. This last point is particularly important for structural hardening
alloys such as those of the 2XXX and 7XXX series. For these aluminum alloys, the
mechanical properties are highly dependent on their state of precipitation, which is
itself inuenced by the heat generated during the welding. The optimization of welding
parameters in order to obtain good mechanical properties requires the prediction of
precipitation state along the welded joint. The work of this thesis is to develop required
models at the scale of microstructure allowing to predict the modication of material
properties related to the process parameters.
Keywords : discrete element method, precipitation, friction stir welding
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CONTEXTO 
Esta tesis se ha desarrollado en el ámbito del Laboratorio Transfronterizo Conjunto 
ÆNIGME entre el Departamento de Ingeniería Mecánica (Escuela de Ingeniería de 
Bilbao) de la UPV/EHU, y el laboratorio I2M (Institut de Mécanique et Ingénierie de 
Bordeaux) con tutela de la Universidad de Burdeos y participación de Arts et Métiers 
ParisTech, Bordeaux INP y el CNRS. 
Las regiones Aquitania y Euskadi desarrollan colaboraciones científicas en el marco de 
proyectos financiados por el programa Aquitania-Euskadi. En ese marco, durante el 
periodo 2009-2011, las dos regiones han financiado un estudio, realizado por los 
equipos de investigación de Burdeos y de Bilbao trabajando en temas de procesos de 
fabricación sostenibles, para formalizar un laboratorio asociado sobre el tema. En 
paralelo, los laboratorios de mecánica de Burdeos han presentado un proyecto de 
agrupamiento en una sola UMR (Unidad Mixta de Investigación), de nombre I2M, 
reconocida de excelencia por las diferentes tutelas a principio de 2011.Durante este 
periodo, acciones comunes de investigación han sido desarrolladas por los dos socios 
apoyándose en diferentes fuentes de financiación (Comunidades Autónomas, Escuelas 
Doctorales, Organismos de pertenencia). Rápidamente los diferentes socios han 
demostrado la necesidad de estructurar la colaboración existente sobre temas 
científicos y económicos estratégicos a través de la creación de un Laboratorio 
Transfronterizo Conjunto (LTC). 
El LTC se proyecta como una estructura de investigación transversal integrada en el 
Campus Euroregional y Transfronterizo UPV/EHU – Université de Bordeaux, y cuya 
finalidad es convertirse en referente docente, científico y tecnológico del Arco Atlántico 
de Europa, de impacto internacional, para la generación de conocimiento y potenciación 
de capacidades científicas y tecnológicas en toda la cadena de valor. Inició su andadura 
en 2010 tras el acuerdo de colaboración firmado por la Universidad del País Vasco 
(UPV/EHU) en el desarrollo de su proyecto de Campus de Excelencia Internacional 
Euskampus y el Pôle de Recherche et d’Enseignement Supérieur (PRES) Université de 
Bordeaux en el de IdEX, Initiative d’Excellence, en 2010. Siguiendo esta filosofía y la 
posibilidad de formar un Laboratorio Transfronterizo Conjunto entre el Departamento de 
Ingeniería Mecánica de la ETSI de Bilbao, UPV/EHU, y el I2M, UBx / ENSAM / Bordeaux 
INP / CNRS se diseña una estructura para ese objetivo de referencia del Arco Atlántico 
en su temática. 
Los objetivos del LTC encajan perfectamente en el marco (1) de la estrategia euro-
regional y de internacionalización de las universidades proponentes, UPV/EHU,  UBx, 
ENSAM y Bordeaux INP que desean desarrollar alianzas estratégicas con un número 
reducido de universidades, (2) de las acciones de formación e investigación que desea 
desarrollar la Eurorregion Aquitania-Euskadi, (3) del Polo de Conocimiento en 
Manufacturing creado en el entorno del proyecto Euskampus a finales de 2012, (4) del 
futuro Knowledge and Innovation Community en Added Value Manufacturing (KIC AVM) 
que desea desarrollar la Unión Europea, (5) de las futuras orientaciones del programa 
FEDER y del programa marco de investigación "Horizonte 2020" de la Unión Europea, 
(6) de las orientaciones del programa Erasmus Mundus. 
El proyecto científico del LTC ha sido habilitado por el IdEX de la UBx el 24/09/2015. Un 
MoU para impulsar este proyecto fue firmado por la UPV/EHU y la UBx el 26 de 
noviembre de 2015. 
La temática general del LTC se refiere al Impacto de los procesos sostenibles sobre 
el comportamiento en servicio y el dimensionamiento previo de componentes y 
estructuras. 
Las nuevas problemáticas introducidas por esos procesos (condiciones extremas de 
solicitación termo-mecánicas de la materia para el mecanizado y la soldadura FSW, 
ciclos extremos de temperatura y de cambio de estado para la fabricación aditiva por 
láser) generan gradientes de propiedades metalúrgicas y mecánicas. Predecir esos 
gradientes de propiedades es un prerrequisito indispensable al estudio del 
comportamiento en servicio de los materiales. Los gradientes de propiedades obtenidos 
deben ser analizados y tienen una gran influencia en el comportamiento en servicio del 
componente fabricado, de un punto de vista tanto mecánico (fatiga) como químico 
(corrosión). A partir de los gradientes de propiedades mecánicas y metalúrgicas de las 
piezas, hay que ser capaz de construir las herramientas de predicción y los criterios de 
dimensionamiento previo de los componentes. Los conocimientos teóricos 
desarrollados durante las dos fases deben ser sintetizados en las herramientas de 
diseño para poder facilitar la aplicación de esos procesos sostenibles. 
El proyecto del LTC consiste en asociar el conjunto de competencias científicas (física 
de los procesos y del comportamiento de la materia) y técnicas (industrialización y 
diseño) para proporcionar las herramientas que permitan un mayor uso de los procesos 
sostenibles garantizando la calidad de los productos desde el punto de vista del 
comportamiento en servicio. 
El LTC gira naturalmente en torno a tres ejes principales para desarrollar la temática 
descrita previamente: 
(1) Diseño sostenible y ecológico de componentes o estructuras realizados por los 
procesos de fabricación sostenible y Equipamientos para la fabricación 
sostenible, 
(2) Modelos y procesos para la Fabricación sostenible, 
(3) Comportamiento en servicio de componentes o estructuras con fuertes 
gradientes de propiedades. 
 
Esta tesis se desarrolla en totalidad en la temática 2 sobre Modelos y Procesos 
para la Fabricación sostenible. 
 
  
RESUMEN 
Este trabajo de tesis se refiere al desarrollo de un modelo por elementos discretos del 
comportamiento termo-mecánico de una aleación de aluminio y su evolución microestructural 
cuando se somete a condiciones de grandes deformaciones y / o altas velocidades de 
deformación (soldadura por fricción o FSW). El proceso de Friction Stir Welding (FSW) es un 
proceso de soldadura reciente, inventado en 1991 por The Welding Institute (TWI). Este proceso 
se distingue de otros por su capacidad de soldar el material en estado sólido muy cerca de la 
temperatura de solidus de la aleación, pero sin alcanzar el punto de fusión. El principio es 
relativamente simple y comparable a una operación de fresado, excepto que la herramienta de 
corte se reemplaza por una herramienta de mezclado que consiste en un perno y un hombro. 
Este proceso es de gran interés para la industria aeroespacial porque ofrece la posibilidad de 
soldar aleaciones de aluminio de las series 2XXX y 7XXX, que se sabe que son difíciles de soldar 
por otros procesos. 
Dado que la soldadura por fricción es un proceso reciente, sigue siendo objeto de investigación 
activa, para comprender mejor ciertos puntos como el flujo del material, la influencia de los 
parámetros del proceso (velocidad de rotación, forma de la herramienta) , ...) y la modificación 
de la microestructura. Este último punto es particularmente importante para aleaciones de 
endurecimiento estructural como las series 2XXX y 7XXX. Para estas aleaciones de aluminio, 
las propiedades mecánicas dependen estrechamente de su estado de precipitación, a su vez 
influenciado por el aporte de calor generado durante la soldadura. La optimización de los 
parámetros de soldadura con respecto a las propiedades mecánicas pasa necesariamente por 
la predicción del estado de la precipitación a lo largo de la unión soldada. El objetivo de la tesis 
es establecer modelos a escala de la microestructura para predecir la modificación de las 
propiedades del material relacionado con los parámetros del proceso. 
 
Palabras clave: método de elemento discreto, precipitación, soldadura por fricción mediante 
batido, Friction Stir Welding (FSW) 
 
  
RESUMEN DETALLADO 
El trabajo presentado en este manuscrito es parte del marco de modelado del FSW o 
de procesos de transformación de materiales en los que el material está sometido a 
grandes deformaciones a temperaturas cercanas al solidus de la aleación. 
El primer capítulo presenta las motivaciones de este trabajo de investigación. Se detalla 
el interés de procesos como el FSW y la implementación de herramientas digitales 
adaptadas para su optimización. De hecho, un proceso como el FSW es muy atractivo 
para diversas industrias, ya que ofrece la posibilidad de soldar algunas aleaciones de 
aluminio 2XXX y 7xxx, considerado difíciles de soldar por otros procesos. Para estas 
aleaciones de aluminio, sus propiedades están relacionadas con su estado metalúrgico, 
en particular la precipitación. Las herramientas digitales pueden proporcionar una mejor 
comprensión de la influencia de los parámetros del proceso en los fenómenos de FSW, 
teniendo en cuenta los cambios microestructurales significativos. El método de elemento 
discreto tiene muchas ventajas (simplicidad lagrangiana, gestión de aspectos 
tribológicos) para simular procesos en los que el material experimenta grandes 
deformaciones y velocidades de deformación tales como en el FSW. Además, su 
descripción lagrangiana natural permite que cada elemento lleve su propia historia y 
facilita la gestión de aspectos multi-físicos (especialmente metalúrgicos). Sin embargo, 
el establecimiento de un modelo metalúrgico-térmico-mecánico completo, basado en el 
método de elemento discreto, requiere, teniendo en cuenta el trabajo previo ya realizado 
en la parte térmica, establecer un modelo metalúrgico y un modelo DEM mecánico válido 
en grandes deformaciones. 
El trabajo presentado en este manuscrito, por tanto, tiene como objetivo desarrollar en 
primer lugar, un modelo de precipitación dependiente del ciclo térmico, y, en segundo 
lugar, un modelo mecánico por elementos discretos válido en grandes deformaciones, 
primer paso hacia un modelo mecánico-térmico-metalúrgico completo. 
El segundo capítulo está dedicado a la presentación de un modelo metalúrgico de 
predicción de la evolución de la distribución de precipitados en función del tiempo y de 
la temperatura. Este modelo se usa luego para establecer una plataforma robusta de 
computación metalúrgica dedicada a la precipitación y al mismo tiempo garantizar su 
integración futura en una plataforma de simulación multi-física para permitir la 
vinculación mecánico-térmico-metalúrgica. Por lo tanto, el código de cálculo dedicado a 
la precipitación se ha diseñado utilizando un enfoque orientado a objetos, en C ++ y 
Python. El modelo desarrollado se ha validado en el caso de una maduración y ha 
permitido obtener resultados de acuerdo con las mediciones de dureza. En el caso de 
un ciclo térmico (al comienzo de la ZAT), el modelo permite reproducir el inicio de la 
disolución de los precipitados de GP esperados en esta zona. Sin embargo, se necesita 
trabajo adicional para cálculos en ciclos con temperaturas más altas (> 218ºC). 
El tercer capítulo se centra en la presentación de un modelo mecánico de elementos 
discretos basado en los potenciales de interacción, para poder representar el 
comportamiento de una aleación de aluminio cuando se somete a condiciones de 
grandes deformaciones y/o velocidades de deformación. Este modelo, basado en 
potenciales de interacción, toma en cuenta el número de elementos discretos y permite 
representar un comportamiento emergente macroscópico que tiene una parte lineal 
(elástica) y no lineal (plástica). También se ha propuesto un método de calibración para 
controlar las partes lineales y no lineales. 
El uso del modelo de fuerza umbral presentado en la Sección 3.3.1 hace posible 
representar un comportamiento macroscópico emergente con una parte lineal y una no 
lineal. Las correlaciones descritas en la Sección 3.2.2.2, entre el módulo de Young 
macroscópico y parámetros del potencial, permiten determinar, independientemente del 
número de elementos discretos, los parámetros ε1, m1 y n1 apropiados para representar 
el módulo de Young de un material conocido. El trabajo presentado en la sección 3.3.1 
también muestra que antes de la zona de ruptura, el comportamiento emergente de la 
ley en la parte no lineal se aproxima a una ley de endurecimiento de tipo exponencial 
Voce. Las constantes (σs y b) que caracterizan esta ley dependen de los parámetros de 
la fuerza de interacción FII y más particularmente de ε2. El estudio de sensibilidad 
realizado muestra que la constante b disminuye cuando ε2 aumenta y que la tensión 
máxima σmax depende linealmente del parámetro ε2. Por lo tanto, si se supone que la 
constante σs es sustancialmente igual a σmax, se puede deducir una relación lineal entre 
σs y ε2. Así, para reproducir una ley constitutiva elástico-plástica con un endurecimiento 
exponencial dado (Ley de Voce), el conocimiento de las constantes σs se puede usar 
para deducir el parámetro asociado ε2 que se introducirá a la escala de los elementos 
discretos. Sin embargo, el modelo presentado sigue siendo un primer enfoque y son 
necesarios trabajos adicionales para representar cualquier ley constitutiva elástico-
plástica. De hecho, el modelo propuesto solo reproduce comportamientos elástico-
plásticos que tienen una ley exponencial de endurecimiento del tipo Voce. Además, el 
establecimiento de la irreversibilidad también es necesario, pero no se llevó a cabo en 
los trabajos presentados. Para hacer esto, la memoria de las interacciones se debe 
gestionar numéricamente a fin de realizar descargas elásticas y pasajes a flujos de 
plástico. Este último punto no presenta dificultades teóricas a priori, sino computacional, 
como de la gestión de la memoria de las interacciones durante las cargas y descargas.  
PERSPECTIVAS 
MODELO MECÁNICO 
El objetivo inicial era establecer modelos de elementos discretos capaces de representar 
el comportamiento mecánico de materiales metálicos (más particularmente aleaciones 
de aluminio), y que pueda usarse para simular la mezcla en el caso de un proceso con 
grandes deformaciones y velocidades de deformación tales como el FSW. Basado en el 
uso de potenciales de interacción, el modelo que desarrollamos permite reproducir el 
comportamiento elástico-plástico y tener en cuenta la velocidad de solicitación del 
material. Sin embargo, aún quedan muchos trabajos por hacer para completar el modelo 
desarrollado. 
• Con el método basado en el uso de un potencial, la plasticidad no emerge naturalmente 
de la reordenación microscópica de los elementos discretos. Esto nos llevó a establecer 
un modelo basado en fuerzas con umbral para controlar mejor el comportamiento en la 
zona plástica y para poder introducir directamente el comportamiento plástico a escala 
de los elementos discretos. Sin embargo, merece un estudio exhaustivo sobre el 
modelado numérico de los mecanismos de plasticidad con un enfoque potencial. Este 
es un punto interesante de analizar para comprender mejor las razones por las que no 
emerge la irreversibilidad (forma de las piezas de prueba probadas, cantidad de 
elementos discretos insuficientes, sin tener en cuenta la red cristalina, etc.). Por otro 
lado, si la plasticidad macroscópica emergente puede provenir de la reordenación 
microscópica de los elementos discretos, ¿qué escala debe tener el volumen 
representativo para que esto siga siendo válido? ¿Este volumen representativo es 
compatible con una balanza mecánica? Si el comportamiento plástico se introduce en 
el nivel de los elementos discretos, ¿qué comportamiento macroscópico daría el uso de 
leyes fenomenológicas de plasticidad a escala de los elementos discretos? 
• El modelo desarrollado tiene en cuenta, a nivel de los elementos discretos, solo las 
fuerzas axiales (en tensión o en compresión), y no considera las rotaciones de los 
elementos discretos. Sin embargo, es necesario tener en cuenta también las fuerzas de 
flexión y torsión, en particular para abordar el fenómeno de daño y rotura. Al permanecer 
en un enfoque de potencial de interacción, podrían introducirse potenciales de flexión y 
torsión que integren las fuerzas generadas por las rotaciones; 
• El cambio a modelos basados en criterios tensoriales (tensión virial). La introducción 
de la plasticidad directamente en la escala de elementos discretos es un enfoque natural 
para modelar el comportamiento plástico emergente. El uso de modelos basados en 
criterios de tensor podría simplificar la consideración del método de los elementos 
discretos de los fenómenos de plasticidad. Una de las principales dificultades y desafíos 
de los desarrollos con el método de elementos discretos es, hoy en día, la transición de 
una escala discreta a una escala continua, es decir, modelizar con el método de 
elementos discretos, medios supuestamente continuos. Sin embargo, el conocimiento 
teórico basado en la mecánica de los medios continuos es bastante importante. 
Numerosas obras en el campo de la mecánica de medios continuos ya se han llevado 
a cabo, y hay una gran cantidad de modelos que permiten obtener resultados 
satisfactorios, especialmente para el modelado de la plasticidad. La posibilidad de 
recurrir a estos modelos bien conocidos para implementar modelos de elementos 
discretos podría tener muchas ventajas. Para hacer esto, es necesario conocer las 
relaciones entre las propiedades microscópicas a escala de los elementos discretos y 
las propiedades macroscópicas a una escala que puede suponerse continua. Varios 
autores han propuesto relaciones para determinar el tensor de tensión frente a las 
fuerzas entre partículas. El tensor virial [143], ampliamente utilizado en la dinámica 
molecular, es una de estas relaciones. También se usa cada vez más para enfoques 
como el método de elementos discretos. Jebahi et al. [109, 144] han usado, por ejemplo, 
el tensor virial (equivalente al tensor de tensión Cauchy) para modelizar la ruptura y 
representar la densificación del vidrio de sílice bajo choque láser. Por lo tanto, a través 
del tensor virial, podrían desarrollarse modelos basados en los criterios tensoriales de 
plasticidad; 
• Enriquecer el modelo de viscosidad con leyes más complejas. Para representar el 
comportamiento de materiales pastosos y que pueden asimilarse a fluidos viscosos 
(como el material cerca de la herramienta durante el FSW), las fuerzas de disipación 
entre dos elementos discretos pueden tomar formas más complejas. Por ejemplo, la 
fuerza de disipación se descompondría en una parte normal FDnij y una parte tangencial 
FDtij, donde los coeficientes de viscosidad también dependerían de la velocidad. 
 
donde η1 y η2 son coeficientes de viscosidad, ΔVt, ΔVn son respectivamente las 
velocidades relativas tangenciales y normales. 
 
 
 
MODELO METALURGICO 
El modelo metalúrgico ha sido validado en maduración y permite reproducir bien el 
comienzo de la disolución de los precipitados GP. Los resultados obtenidos dependen 
principalmente de dos parámetros que no son bien conocidos: la energía superficial (γ) 
y la distancia media (l) entre los pozos de vacantes. Dada la falta de datos 
experimentales y la dificultad de determinar estos dos parámetros, es necesaria una 
calibración digital. Sin embargo, para ciclos térmicos más altos (superior a 150 ° C), es 
necesaria una buena consideración de ciertos parámetros. 
• Para los precipitados S', por ejemplo, actualmente solo se tiene en cuenta la 
germinación en los precipitados GP existentes. Sin embargo, desde cierta temperatura, 
los precipitados GP se disuelven. Por lo tanto, en el caso de ciertos ciclos de alta 
temperatura en los que se disolverán los precipitados GP, será posible la germinación 
de los precipitados S '. Por lo tanto, también es necesario tener en cuenta la germinación 
en dislocaciones y límites de grano; 
• La energía de germinación también tiene en cuenta la energía elástica de distorsión 
entre el precipitado y la solución sólida. Para el cálculo de la energía elástica, hemos 
supuesto que los precipitados S' son coherentes. Sin embargo, el cálculo de la energía 
elástica teniendo en cuenta la estructura y la interfaz real (más bien semi-coherente) de 
los precipitados S' sería más relevante; 
• En los cálculos de precipitación, las concentraciones de interfaz juegan un papel 
importante en la cinética de la precipitación porque definen tasas de crecimiento o 
disolución; Sin embargo, estas concentraciones y tasas de crecimiento se determinaron 
por razones de simplicidad, suponiendo que los precipitados fueran esféricos. Este 
punto podría mejorarse determinando las relaciones entre la tasa de crecimiento y las 
concentraciones interfaciales adaptadas a la morfología de cada precipitado estudiado. 
Por ejemplo, Ferrante y Doherty, Liu et al. (1979, 2003) [145, 146] han propuesto una 
expresión para precipitados cilíndricos, así como, Bardel et al. (2014) [147] para 
precipitados en forma de varilla. En nuestro caso, para los precipitados cilíndricos o en 
forma de varilla, las concentraciones de interfaz también podrían determinarse de forma 
similar a las relaciones resultantes de este trabajo. 
• Los parámetros utilizados están determinados por la calibración. Para validar los 
resultados, sería necesario tener más datos experimentales que puedan usarse para la 
comparación, especialmente en los porcentajes en volumen, el tamaño de los 
precipitados o su distribución. Para determinar los porcentajes en volumen y el tamaño 
promedio de los precipitados, es posible que se realicen mediciones de dispersión de 
neutrones de ángulo pequeño (DNPA). 
 
VINCULO TÉRMICO–MECÁNICO-METALÚRGICO 
El trabajo realizado ha permitido configurar modelos mecánicos y metalúrgicos. El 
trabajo anterior [112] dio como resultado un modelo térmico, que incluye un método para 
la simulación de la conducción de calor a partir de una formulación discreta. El siguiente 
paso será el acoplamiento de estos diferentes modelos (mecánico, térmico y 
metalúrgico). En futuros trabajos, la modificación del comportamiento mecánico por la 
temperatura tendrá que ser tenida en cuenta. Si el trabajo se centra en un método 
basado en los potenciales de interacción, los parámetros ε1, m1, n1, ε2, m2 y n2 tendrán 
que depender de la temperatura. Una de las formas que proponemos es identificar, 
mediante pruebas en caliente (por ejemplo, pruebas uniaxiales de tracción en caliente), 
y, gracias a la calibración numérica, la evolución de los parámetros en función de la 
temperatura. 
Por un lado, el estudio de la influencia de la temperatura puede relacionarse con los 
parámetros ε1 y ε2 que definen la energía mínima entre cada interacción y cuyas 
influencias pueden considerarse de primer orden. Se pueden proponer leyes de 
evolución ε1T = ε1 (T) y ε2T = ε2 (T) basadas en curvas experimentales a diferentes 
temperaturas. Luego, dependiendo de una fuente de calor (contacto de herramienta / 
material y calor disipado por deformación plástica), se puede implementar una 
vinculación termo-mecánica. Para un proceso como el FSW, el uso del método de 
elemento discreto es particularmente adecuado para la gestión de aspectos tribológicos, 
incluido el contacto entre la herramienta y el material. 
Por otro lado, el modelo metalúrgico de precipitación permite determinar la evolución del 
tamaño y la fracción volumétrica de los precipitados en función de la temperatura. El 
modelo metalúrgico se puede usar para determinar el estado de precipitación al final del 
ciclo térmico. Para aleaciones estructuralmente endurecidas y particularmente para la 
aleación de aluminio 2024, generalmente se acepta que, con respecto a la influencia de 
la microestructura en la modificación de las propiedades mecánicas, la precipitación 
tiene un efecto preponderante. Además, se deben definir modelos de endurecimiento 
adaptados al material y que permitan determinar las propiedades mecánicas en función 
del estado de precipitación. De hecho, como parte del trabajo llevado a cabo, los 
modelos de endurecimiento estructural no han sido estudiados. Una vez que se defina 
el modelo de endurecimiento estructural, para cada incremento de temperatura, se 
puede realizar un acoplamiento térmico-metalúrgico-mecánico. 
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L’objectif de ce chapitre est d’introduire le sujet et le cadre de l’étude, puis de
faire un état de l’art sur les travaux ayant été réalisés. L’état de l’art portera sur
la modélisation du FSW, les techniques actuelles utilisées pour sa simulation, et
les phénomènes mis en jeu. De plus, le matériau étudié et ses caractéristiques,
notamment métallurgiques, seront aussi présentés.
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1.1 PROCÉDÉS IMPLIQUANT GRANDES DÉFORMATIONS ET
GRANDES VITESSES DE DÉFORMATION ET LEURS SIMULATIONS
De nombreux procédés utilisés en industrie impliquent de grandes déformations, de
grandes vitesses de déformation, et des gammes de températures élevées (quelques
centaines de degrés Celcius). La simulation de ce type de procédés nécessite de
mettre en place des modèles numériques avec des lois de comportement non linéaires,
dépendantes de la vitesse de déformation, et adaptées à des gammes de températures
élevées. La prise en compte du comportement des matériaux en grandes déformations
est nécessaire pour la modélisation des procédés de mise en forme, les instabilités de
structures et les crashs, où les vitesses de déformations sont aussi très élevées. De
nos jours, beaucoup de produits métalliques passent généralement par au moins une
phase de mise en forme à chaud (forgeage, laminage, emboutissage, extrusion) pendant
leur fabrication. La mise en place de modèles mathématiques et de techniques de
simulation numérique adaptés peut permettre d’analyser et d’améliorer ces procédés
tout en réduisant considérablement leur coût. Le développement de modèles pertinents
est très dicile, et fait encore de nos jours l’objet de plusieurs études, du fait de la
complexité des phénomènes mise en jeu, notamment pour les procédés impliquant des
matériaux métalliques (précipitation, restauration, recristallisation, couplage thermo-
mécanique, etc.).
La simulation numérique des procédés devrait idéalement inclure non seulement
le caractère multiphysique des phénomènes mis en jeu, en prenant par exemple
en compte les caractéristiques mécaniques, métallurgiques, mais aussi le design
et l’optimisation de la structure. Les développements récents dans le domaine
de la simulation numérique s’inscrivent dans cette optique. Plusieurs techniques
de simulation allant de l’échelle microscopique à l’échelle macroscopique existent
(dynamique moléculaire, modèle à champs de phase, dynamique des dislocations, les
méthodes d’homogénéisation, les méthodes sans maillages, la méthode des éléments
discrets, la méthode par éléments nis, etc. ).
Dans le cadre de ce travail de recherche, nous avons choisi de nous concentrer sur le
soudage par friction malaxage (friction stir welding, FSW) comme support de l’étude.
1.2 FSW
Le soudage par friction malaxage est un procédé de soudage récent, qui permet
d’eectuer des soudures par le biais d’un outil rotatif malaxant la matière dans un
état pâteux grâce à la chaleur produite par friction et déformation plastique. Les
températures atteintes sont de l’ordre de quelques centaines de degrés et les vitesses
de déformations sont très importantes (jusqu’à 1000 s−1).
1.2.1 HISTORIQUE DU FSW
Bien que l’assemblage des pièces remonte à plus de deux millénaires, le soudage
n’est devenu un procédé viable qu’à partir de la n du 19e siècle. Plusieurs autres
découvertes et inventions s’en sont suivies telles que le soudage au gaz, le soudage
entre 2 électrodes de carbone conduisant plus tard au soudage à l’arc, le soudage
par eet joule conduisant au soudage par résistance. Au début des années 1990, le
soudage au gaz, qui était jusqu’à lors le plus répandu, a progressivement laissé place
1.2 fsw 3
au soudage à l’arc qui devint la technique de soudage la plus populaire. Le soudage
au gaz et le soudage à l’arc étant des techniques de soudage par fusion, les deux
matériaux à souder sont localement fondus puis solidiés dans le joint de soudure. Pour
le soudage à l’arc, la densité surfacique d’énergie thermique est généralement faible,
entrainant un noyau de soudure étendu, de larges zones aectées thermiquement et un
niveau élevé de défauts liés à la solidication. Pour y remédier, plusieurs techniques
ont été développées à partir de 1950 comme le soudage plasma et le soudage laser.
Certaines techniques de soudage évitant le passage à l’état fondu (soudage par friction
par exemple) ont aussi été développées, mais leurs applications industrielles sont
longtemps restées limitées. Le principe thermomécanique du soudage par friction
a conduit plus tard à l’invention du soudage par friction malaxage (FSW). Pendant
plusieurs années, l’institut de soudure anglais (The Welging Institute, TWI) a mené de
nombreuses études sur diverses variantes de soudage par friction ("friction extrusion",
"friction hydropillar processing", "third-body friction joining processes"). En 1991,
Wayne Thomas et ses collègues ont découvert qu’en utilisant un pion rotatif, les
matériaux à souder pouvaient être plastiés, et que cette plasticité pouvait être utilisée
pour souder les deux matériaux. Le premier brevet lié au FSW sera déposé par la suite
par Thomas et al. (1991) [2] .
Figure 1.1: Illustration schématique du FSW [3]
1.2.2 MATÉRIAUX SOUDABLES PAR FSW
Certains matériaux sont réputés dicilement soudables par les procédés de soudage
traditionnels par fusion. Le FSW, en restant un soudage à l’état solide, supprime
cette diculté. Par ailleurs, les soudures hétérogènes sont plus faciles, car, d’une part,
l’utilisation de métal d’apport n’est pas nécessaire, et, d’autre part, une éventuelle
surchaue est moins problématique du fait que la température de fusion des matériaux
ne sont pas atteintes. Selon TWI, les matériaux suivants sont soudables par FSW :
a) les alliages d’aluminium des séries 2000, 5000, 6000,7000 et 8000,
b) le titane et ses alliages,
c) le plomb,
d) le cuivre et ses alliages,
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e) les alliages de magnésium,
f) le zinc,
g) les alliages de nickel,
h) les aciers inox,
i) les aciers doux et aciers au carbone-manganèse,
j) les matériaux plastiques.
Toutefois, le soudage par FSW de matériaux comme les aciers et le titane reste
délicat. De plus, l’usure rapide de l’outil rend dicile l’utilisation du FSW pour certains
matériaux.
1.2.3 POINTS FORTS ET POINTS FAIBLES DU FSW
Le FSW qui est un procédé de soudage à l’état solide a été très utilisé avec les
alliages d’aluminium, plus diciles à souder par des techniques conventionnelles.
Des développements sont toujours en cours an de l’utiliser pour d’autres types
de matériau. Les températures atteintes lors du FSW étant plus faibles qu’avec des
techniques de soudage à l’arc, les distorsions transversales et longitudinales sont
réduites. De plus, ces niveaux de températures et de contraintes résiduelles réduits
sont des facteurs qui peuvent améliorer les performances en chargement cyclique.
Par ailleurs, la tenue à la corrosion est améliorée. L’aspect esthétique des joints de
soudures obtenus par FSW est aussi un des facteurs qui justient son utilisation. En
eet, les joints obtenus par FSW sont souvent plats, relativement lisses, et peuvent
être pratiquement invisibles après peinture. Le FSW apparait comme une alternative
intéressante aux techniques de soudage conventionnelles et présente des avantages
techniques, économiques et environnementaux.
Pour les alliages d’aluminium, les principaux avantages du FSW sont entre
autres [4] :
– contrairement aux techniques conventionnelles, le soudage se fait à l’état solide
ce qui évite les problèmes de ssuration à chaud, les porosités, la perte de matière,
et de manière générale, les défauts de solidication des joints de soudure réalisés
par les techniques de soudage en phase liquide;
– l’intervention d’un opérateur manuel est rarement nécessaire ce qui rend le
procédé facilement automatisable;
– l’utilisation de gaz de protection ou de l d’apport n’est pas nécessaire;
– les propriétés mécaniques résultantes rivalisent avec celles obtenues par les
autres procédés. Les assemblages réalisés en soudage FSW ont une résistance
mécanique égale en moyenne à 80% de celle du matériau de base [5].
Comparativement aux autres techniques de soudage, les soudures FSW ont une
resistance à la fatigue nettement supérieure [6].
– l’énergie nécessaire pour la soudure est moins importante que pour une soudure
MIG (metal inert gaz), mais, tout de même plus importante que pour une soudure
laser;
– la soudabilité est augmentée;
– les joints de soudure obtenus ont une meilleure qualité esthétique.
Le FSW présente néanmoins certains inconvénients :
– des montages spéciaux sont nécessaires,
– les eorts de soudages requis sont importants.
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1.2.4 JUSTIFICATION ÉCONOMIQUE DU FSW ET DOMAINES D’APPLICATION
Comparer le FSW par rapport aux autres procédés sur le plan économique est
délicat, car, chaque procédé a ses avantages. Les principaux facteurs qui justient
économiquement l’utilisation du FSW sont:
– la durée d’opération,
– le volume de production,
– le faible nombre de défauts.
Le FSW est aujourd’hui utilisé dans divers secteurs industriels pour des applications
de plus en plus nombreuses :
a. Industrie aéronautique : de par sa répétabilité, sa abilité, et, sa capacité à
assembler des alliages légers, le FSW est un procédé très intéressant pour
le secteur aéronautique. Les matériaux les plus utilisés dans le domaine
aéronautique, comme les alliages d’aluminium des séries 2xxx et 7xxx, donnent
des soudures de meilleure qualité avec le FSW comparativement aux autres
techniques de soudage. Les techniques de soudage par friction malaxage ont été
adoptées par plusieurs entreprises [7] : Dassault Aviation sur les appareils de
type Falcon (panneaux de fuselage), Eclipse Aviation sur le E550 (gure 1.2a),
avion d’aaire et de loisir de 4 à 6 passagers (assemblage des diérents éléments
de structure et du fuselage), Airbus sur les planchers de l’A400M, Boeing sur
C-17 Globemaster II et la version cargo du 747, etc. Par ailleurs, pratiquement
tous les grands fabricants de cellules d’avion étudient la possibilité d’utiliser le
FSW (et d’autres procédés comme le soudage laser) pour remplacer le rivetage
des structures actuelles.
b. Industrie automobile : le FSW est intéressant pour le soudage des alliages
d’aluminium des séries 6xxx qui sont très utilisées pour la fabrication des
carrosseries automobiles;
c. Industrie ferroviaire : le soudage par friction malaxage apparait comme idéal
pour des wagons de train à grande vitesse en aluminium comme le Shinkansen
(gure 1.2b) au Japon. Les très faibles distorsions sont citées comme un des
principaux avantages [4];
d. Industrie marine : les constructeurs des navires transbordeurs à grande vitesse,
des aéroglisseurs et des bateaux de croisière (gure 1.2c) sont de plus en plus
interessés par les structures obtenues par FSW. Plusieurs entreprises comme
Mazda, Alstom ou Ford ont nancé de nombreuses études expérimentales et
théoriques.
1.2.5 CARACTÉRISTIQUES
Le soudage par friction malaxage est un procédé où la soudure est eectuée grâce à un
pion rotatif qui rend la matière pâteuse sous l’eet de la chaleur produite par friction et
déformation plastique, la rendant ainsi malaxable par l’outil. Les pièces sont chauées
sans passer par le point de fusion, ce qui permet d’éviter plusieurs dicultés souvent
rencontrées avec les techniques de soudage par fusion.
Comparé aux techniques de soudage à l’arc, le FSW est plus automatisable mais les
eorts à appliquer sont plus importants.
La forme de l’outil est un paramètre crucial pour le FSW. Plusieurs formes existent
et l’étude de la forme de l’outil est un sujet de recherche actif depuis l’invention du
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(a) Eclipse 550 (b) Train à grande vitesse
Shinkansen: FSW employé
pour les planchers
(c) Bateau de croisière: FSW
employé pour l’assemblage
des panneaux
Figure 1.2: Quelques applications du FSW
FSW. À l’origine, l’outil était constitué d’un épaulement au contact de la surface des
pièces, et d’un pion de petit diamètre pénétrant légèrement les matériaux à souder.
Le FSW peut être décomposé en trois phases : la phase de plongée qui correspond à
l’initiation du soudage, la phase principale (phase d’avance) où la soudure est réalisée,
et une dernière phase où l’outil est retiré des pièces. Les propriétés des soudures
obtenues dépendent des paramètres du procédé (surtout lors de la phase d’avance).
La phase de plongée correspond à la phase où l’outil rotatif pénètre dans les pièces
avec une vitesse ou une force donnée.
La section transverse d’un joint de soudure FSW peut être décomposée en quatre
parties: le métal de base (MB), la zone aectée thermiquement (ZAT), la zone aectée
thermomécaniquement (ZATM), et le noyau. Le métal de base, plus ou moins proche
de la zone de soudure, présente les mêmes propriétés que les pièces avant soudage
bien que soumis à un cycle thermique. Aux abords de la zone soudée, se trouve la zone
aectée thermiquement (ZAT), qui subit un cycle thermique susant pour modier
ses propriétés sans déformation plastique de la structure initiale. Les modications
des propriétés dans la zone aectée thermiquement sont par exemple la résistance
mécanique, la dureté, la susceptibilité à la corrosion, ou la ductilité. Généralement, la
taille de grain et la composition chimique restent inchangées. Concernant les alliages
d’aluminium, le cycle thermique dans la ZAT entraine des phénomènes de précipitation
ou de vieillissement qui sont la principale cause des changements de propriétés dans
cette zone. Dans la zone aectée thermomécaniquement, la déformation plastique est
non nulle, la microdureté est généralement faible et la susceptibilité à la corrosion
augmente. Le noyau est la zone où le matériau est susamment chaué, transformé
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Figure 1.3: Outil conventionnel de FSW et paramètres clés [8]
en état pâteux et malaxé. Dans le noyau, la déformation plastique est très élevée et les
phénomènes de recristallisation sont importants.
1.2.6 PHÉNOMÈNES THERMO-MÉCANIQUES ET MÉTALLURGIQUES PRÉSENTS
Les phénomènes mis en jeu qui conduisent à la formation du cordon de soudure lors du
FSW font encore l’objet de recherches actives. Néanmoins, ces phénomènes peuvent
être classés en trois types :
– mécaniques,
– thermiques,
– métallurgiques.
Les phénomènes mécaniques concernent surtout la déformation plastique du
matériau sous l’action de l’outil, et le frottement qui se produit entre la matière et l’outil.
Les phénomènes thermiques concernent principalement la génération de la chaleur,
les phénomènes de conduction et de convection de chaleur. La chaleur est générée
d’une part, par une source de chaleur volumique due à la déformation plastique et
d’autre part, par une source surfacique due au frottement à l’interface outil/matière
(contacts épaulement-tôle et tôle-pion). Notons cependant que la répartition de
chaleur entre ces deux sources n’est toujours pas bien déterminée. Le transfert de
chaleur s’eectue essentiellement par conduction, selon la conductivité thermique
du matériau à souder et la résistance thermique des interfaces, mais aussi par
convection entre l’outil, le support, les plaques à souder et le milieu extérieur.
Par ailleurs, les gradients thermiques apparaissant lors du soudage causent des
dilatations thermiques qui provoquent l’apparition d’incompatibilités de déformations.
La compréhension des phénomènes qui interviennent lors du FSW est d’autant
plus complexe que plusieurs phénomènes physiques sont couplés. En outre, les
phénomènes mécaniques et thermiques modient la microstructure du matériau. En
eet, plusieurs transformations microstructurales se produisent et sont gouvernées
par l’échauement de la matière. Ces transformations microstructurales modient
aussi les propriétés mécaniques. La modication de la microstructure est due à des
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phénomènes métallurgiques qui concernent surtout la précipitation, la coalescence, la
recristallisation et la restauration.
Concernant les alliages commerciaux qui sont généralement ceux utilisés
pour le soudage, plusieurs phénomènes contribuent au durcissement (écrouissage,
durcissements par précipitation, par eet de taille de grains). De plus, dans le
cas des alliages à durcissement structural, l’état métallurgique nal du joint soudé
est déterminé par l’évolution de la température lors du soudage. Par ailleurs,
durant l’opération de soudage, les phénomènes de restauration et de recristallisation
interviennent surtout dans la zone proche de l’outil.
Interactions lors du soudage
De manière générale, les diérentes interactions à prendre en compte lors du soudage
sont :
• les interactions thermique-métallurgique : les diérentes phases présentes
inuent sur les propriétés thermo-physiques par exemple la diusivité ou la
conductivité (thermique -> métallurgique) et la distribution de température
dépend des eets de chaleur latente qui accompagnent les transformations
métallurgiques qui s’opèrent (métallurgique->thermique). Cependant, l’eet des
chaleurs latentes peut être négligé pour un procédé tel que le FSW, car l’opération
de soudage est réalisée à l’état solide
• les interactions thermique- mécanique : les propriétés mécaniques varient avec
la température qui crée aussi des dilatations et contractions. Par ailleurs, la
déformation irréversible conduit à une dissipation d’énergie sous forme de
chaleur. Ainsi, la variation de température est due à la fois à la dissipation
d’énergie plastique mécanique, mais aussi à l’apport de chaleur résultant du
frottement outil/matière. Dans le cas d’un procédé tel que le FSW, avec de
grandes déformations et grandes vitesses de déformation, la dissipation d’origine
mécanique ne peut être négligée devant l’apport de chaleur provenant du
procédé.
• les interactions métallurgique-mécanique : l’histoire métallurgique inue sur
l’histoire mécanique (plasticité de transformation, contraction et dilatation dues
aux transformations, restauration, hétérogénéité du matériau). D’autre part, les
phénomènes mécaniques, en modiant l’énergie stockée dans le matériau et sa
structure atomique, peuvent inuencer les transformations métallurgiques.
Déformation plastique
Le soudage FSW peut être considéré comme une opération de mise en forme comme
le forgeage ou l’extrusion, car le soudage est réalisé à l’état solide. Les mouvements
de translation et de rotation de l’outil ont une inuence sur la déformation plastique.
L’écoulement de la matière autour de l’outil est cylindrique du fait du champ de vitesses
tangentielles crée par le mouvement de rotation de l’outil 1.4a. La translation de l’outil
produit un mouvement horizontal de matière 1.4b. Pour un outil leté, l’écoulement
de matière est vertical et peut se déplacer vers le bas ou vers le haut selon la géométrie
des lets et du sens de rotation. La matière, connée entre l’épaulement, le support
inférieur et le matériau froid, est soumise à une succession de déplacements ascendants
et descendants. 1.4c. Ainsi, l’écoulement de la matière est en forme de spirale et résulte
de la combinaison de ces trois mouvements 1.4d[9, 10]. Pour des conditions de forces
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et de températures données, la déformation maximale que peut subir le matériau ne
peut excéder une certaine valeur à cause de la résistance du matériau à se déformer.
(a) Mouvement de
rotation
(b) Mouvement
de
translation
uniforme
(c) Mouvement
tourbillonaire
(d) Écoulement de la matière lors du FSW
Figure 1.4: Description cinématique de l’écoulement de la matière [9, 10]
1.3 MATÉRIAU D’ÉTUDE
1.3.1 LES ALLIAGES D’ALUMINIUM À DURCISSEMENT STRUCTURAL
Du fait de leurs bonnes propriétés de mise en forme, les alliages d’aluminium sont
de plus en plus utilisés dans divers secteurs comme l’aéronautique, l’automobile,
l’industrie nucléaire. La nécessité de prendre en compte l’empreinte écologique, de faire
des économies de carburants et d’améliorer l’ecacité structurale sont des facteurs qui
poussent les secteurs aéronautiques et automobiles à concevoir des structures de plus
en plus légères. L’aluminium, métal le plus abondant sur terre (sous forme de bauxite),
est aussi l’un des plus légers utilisé dans l’industrie [11]. Les alliages d’aluminium sont
très utilisés en industrie aéronautique de par leur bon compromis entre les propriétés
physiques, mécaniques, thermiques, de corrosion et économique. Ils sont en général
employés pour:
• leurs propriétés spéciques ou propriétés statiques
• leur bonne résistance à la corrosion, déterminante en milieu marin, et appréciée
dans de nombreuses applications
• leurs propriétés en fatigue (initiation des ssures)
• leur résistance à la propagation des ssures
• leur durabilité
• l’expérience accumulée suite à leur utilisation. En eet, les alliages d’aluminium
sont relativement bien connus, ont déjà fait l’objet de nombreuses études si bien
que le milieu industriel et académique en a une bonne connaissance.
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Malgré les avancées récentes et prometteuses concernant notamment les matériaux
composites à matrice polymère (notamment utilisé pour le Boeing 787 Dreamliner), les
alliages d’aluminium sont encore majoritairement utilisés de nos jours et composent
par exemple plus de 60 % de la masse structurale de l’Airbus 380.
Les alliages d’aluminium corroyés sont généralement classés en deux groupes selon
qu’ils soient traitables thermiquement ou non. Les alliages des séries 1xxx, 3xxx, 5xxx
ne sont pas traitables thermiquement et sont durcis par écrouissage. Les alliages des
séries 2xxx, 6xxx, 7xxx et certains de la série 8xxx sont traitables thermiquement et
durcissent majoritairement par précipitation. Plus particulièrement, les alliages des
séries 2xxx et 7xxx sont les plus utilisés en industrie aéronautique, car ils sont à la
fois légers et résistants . Les éléments d’alliages les plus utilisés sont le cuivre, le
magnésium, le zinc et le silicium. Les principaux alliages d’aluminium sont ceux des
systèmes aluminium-cuivre-magnésium (Al-Cu-Mg), aluminium-zinc-magnésium (Al-
Zn-Mg) et aluminium-zinc-magnésium-cuivre (Al-Zn-Mg-Cu). Les propriétés statiques
des alliages d’aluminium sont inuencées par leur état structural (précipitation,
recristallisation) résultant du traitement thermique. Les alliages des systèmes Al-Zn-
Mg et Al-Zn-Mg-Cu présentent de meilleures caractéristiques statiques que les alliages
Al-Cu-Mg. De plus, ces alliages sont principalement traités à l’état T6, ce qui leur
confère de bonnes propriétés statiques et une résistance à la corrosion sous tension
plutôt basse, ou à l’état T7 qui leur confère des propriétés statiques plutôt faibles et
une bonne résistance à la corrosion sous tension.
Les alliages traitables thermiquement (Al-Cu-Mg, Al-Mg-Si, Al-Zn,Mg, Al-Li) ont
leur dureté qui augmente suite à des mécanismes de durcissement par précipitation. Les
propriétés mécaniques des alliages traitables thermiquement dépendent des revenus
eectués, si bien que des revenus spéciques sont choisis de telle manière à obtenir le
meilleur compromis entre les propriétés mécaniques.
Parmi les alliages existants, ceux dits à durcissement structural se distinguent des
alliages à durcissement par écrouissage. En eet, les alliages à durcissement structural
ont des propriétés mécaniques inuencées par le traitement thermique tandis que les
alliages à durcissement par écrouissage sont plutôt sensibles à l’état de déformation
plastique. Le réseau cristallin d’un métal contient des défauts comme les lacunes qui
permettent l’introduction d’atomes étrangers (éléments d’alliages), et leur déplacement
dans le réseau. Les éléments ajoutés (par exemple le magnésium, le cuivre, le zinc ou le
silicium) peuvent se combiner entre eux et/ou avec l’aluminium pour former un réseau
spécique plus stable et diérent de celui de la matrice d’aluminium qui contiendrait les
atomes étrangers en solution solide. Ces entités possédant leur propre réseau cristallin
sont appelées composés intermétalliques ou précipités. Les précipités jouent le rôle
d’obstacles aux glissements susceptibles de se produire dans le réseau cristallin. Les
précipités ns et bien dispersés sont plus ecaces pour bloquer les glissements. À
température ambiante, un alliage à durcissement structural est généralement composé
d’une solution solide en contact avec des précipités ce qui permet une augmentation de
la dureté du matériau en s’opposant à la propagation des dislocations. Les traitements
thermiques contrôlent la dispersion et la taille des précipités an de moduler leurs
eets. Cela permet d’obtenir par exemple la résistance mécanique maximale que peut
orir l’alliage. Les précipités sont formés durant la maturation ou le revenu qui suivent
les étapes de mise en solution et trempe. La mise en solution consiste à maintenir
l’alliage à haute température durant un certain temps (fonction de la taille de la pièce).
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Cette étape permet de dissoudre la plupart des intermétalliques et précipités grossiers
formés lors de la mise en oeuvre de l’alliage . Puis, un traitement thermique de trempe
est appliqué à l’alliage. Celui-ci va être refroidi rapidement pour être généralement
amené à température ambiante. La solution solide est alors dans un état hors équilibre
dit sursaturé.
Applications dans l’industrie
Les alliages d’aluminium sont très utilisés dans les industries aéronautique, automobile,
militaire, et navale.
De manière générale, la conception des ensembles aéronautiques doit tenir compte
de deux notions de base :
• la conception "fail-safe" où la propriété importante est la résistance à la
propagation des criques, car la rupture ne doit pas mettre en danger l’appareil
même lorsqu’une ssure s’initie
• la conception "safe-life" où la propriété principale est la résistance à l’initiation
des criques, la ssuration étant prohibée pour une durée de vie donnée.
1.3.2 MATÉRIAU ÉTUDIÉ: L’ALLIAGE D’ALUMINIUM 2024
L’alliage d’aluminium 2024 présente un bon compromis entre la résistance mécanique
et la tenue à la fatigue, le rendant intéressant pour les applications aéronautiques. La
famille d’alliage 2XXX dont est issue le 2024 présente généralement une dureté plus
élevée dans des états sous-revenu . Les principaux éléments d’alliages de la série 2xxx
sont le cuivre et le magnésium. Ces éléments forment dans certaines conditions des
précipités de taille nanométrique qui confèrent la plus grande partie de la résistance
mécanique de ces alliages. Grâce à sa haute résistance mécanique et en fatigue, l’alliage
2024 est largement utilisé dans les structures d’aéronefs, notamment des structures
d’ailes et de fuselage.
La décomposition d’une solution solide sursaturée dans le AA2024 lors de la
précipitation est très controversée [12, 13, 14, 15, 16, 17, 18, 19, 20] et fait encore de
nos jours l’objet de recherches actives. Selon Wang et Starink [21] , la séquence de
décomposition de la solution solide sursaturée (SSSS) est la suivante :
SSSS→Cu :Mgco− clusters/zonesGPB→ GPB2/S”→ S’/S (1.1)
Les zones GPB signient zones de Guiner-Preston-Bagaryatsky, et sont diérentes des
zones de Guinier-Preston observées dans les alliages Al-Cu. La phase d’équilibre S a
pour composition Al2CuMg et une maille orthorombique de groupe d’espace Cmcm
avec comme paramètres a=0.40 nm, b=0.923 nm, et c=0.714 nm [22] . La phase S’ est
une version un peu distordue de la phase S [23] et n’est généralement pas considérée
comme une phase distincte de la phase S. Une phase intermédiaire cohérente avec la
matrice est notée dans la littérature soit GPB2 ou S” [24] .
Pour notre étude, l’alliage 2024 utilisé est à l’état T351 ce qui correspond à une mise
en solution à 495 ºC ± 5 ºC, suivie d’une trempe, d’un détensionnement (déformation
permanente de 1% à 3%), et nalement d’une maturation à température ambiante. Cet
état est généralement l’état dans lequel se trouve les tôles d’aluminium 2024 utilisées
pour le soudage en industrie aéronautique. Sa composition chimique est indiquée dans
la table 1.1.
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Table 1.1: Composition chimique [fournisseur ALCAN, projet ADSAM]
Composition chimique Cu Mg Si Mn Fe Zn Ti Cr Zr Ni Pb
% massique 4.11 1.3 0.08 0.47 0.18 0.22 0.03 <
100
ppm
<
100
ppm
<
100
ppm
<
100
ppm
1.4 MODÉLISATION ET SIMULATION DU FSW
1.4.1 MODÉLISATION
Le procédé de soudage par friction malaxage est un procédé complexe où des
phénomènes thermiques, mécaniques, et métallurgiques interviennent. Du fait des
multiples phénomènes mis en jeu, la simulation numérique du soudage par friction
malaxage doit prendre en compte non seulement l’action de chaque phénomène
(thermique, métallurgique, mécanique), mais aussi les diérents couplages associés.
Selon les résultats attendus, diverses approches peuvent être utilisées. Les premiers
modèles étaient analytiques et portaient surtout sur le champ de température [25,
26]. Les modèles analytiques sont peu exibles et ne donnent que des indications
thermiques.
Contrairement à la première approche qui repose uniquement sur la prise en compte
des aspects thermiques, une seconde approche consiste à modéliser l’écoulement du
matériau, et peut tenir compte de diérents couplages thermo-mécanique ou thermo-
mécano-métallurgique lors du procédé. Les sources de chaleur induites lors du FSW
proviennent d’une part de la friction entre l’outil et la matière, et d’autre part de la
dissipation thermique due à la déformation plastique, les phénomènes thermiques et
mécaniques étant fortement couplés. De plus, le contact entre l’outil et la matière ayant
une grande inuence sur la chaleur générée, la bonne prise en compte de l’aspect
tribologique est primordiale.
Les modélisations du FSW portent sur diérents aspects, et, dans la littérature, il
existe plusieurs modèles concernant la thermique, la loi d’écoulement du matériau,
des modèles métallurgiques, des modèles thermo-mécaniques, et des modèles thermo-
mécano-métallurgiques.
Par ailleurs, certaines études ont porté sur des modèles numériques simpliés,
notamment avec des modèles réduits qui sont basés sur l’identication des paramètres
dominants [27, 28].
De manière générale, les modèles peuvent être classés en 3 catégories: thermique
(analytique et numérique), mécanique, et thermo-mécanique. De plus, deux approches
sont fréquemment utilisées :
• une approche basée sur la mécanique des solides, avec une formulation
lagrangienne dans laquelle les grandes déformations du matériau et l’histoire
du chargement sont pris en compte. Dans cette approche, la matière est assimilé
à un solide élastoplastique ou élastoviscoplastique.
• une approche basée sur la mécanique des uides, en formulation eulérienne,
dans laquelle l’écoulement de la matière autour de l’outil est étudié. Dans
cette approche, la matière est considérée comme un uide purement visqueux
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ou viscoplastique, avec une viscosité qui varie entre la zone proche de l’outil
(chaude) et la zone plus éloignée (froide)
1.4.1.1 Aspect thermique
La prédiction du champ de température étant primordiale, les premières tentatives de
modélisation concernant le FSW portaient essentiellement sur l’aspect thermique. De
plus, les dicultés liées à la mesure expérimentale de la température (précision limitée
et diculté d’eectuer des mesures dans les zones déformées) renforcent l’intérêt pour
la simulation numérique. Ainsi, an de modéliser les cycles thermiques, l’apport de
chaleur a été étudié. Certains auteurs [29, 30] relient la puissance totale fournie par
l’outil au ux de chaleur surfacique, issu du frottement outil/matière.
La première approche pour estimer les ux de chaleur est basée sur la déduction du
ux à partir des mesures expérimentales de la température. La deuxième approche est
basée sur la détermination du ux de chaleur par des modèles analytiques. Ces modèles
ne prennent pas en compte la forme des outils et ne s’intéressent qu’à l’eet thermique
[31, 32, 33]. .
1.4.1.2 Aspect mécanique
La connaissance ou la modélisation de l’écoulement plastique du matériau permet de
déterminer plus précisément la puissance de déformation plastique en se basant sur le
champ de vitesses de déformations. Divers modèles de comportement mécanique ont
été proposés pour la simulation du FSW. Plusieurs auteurs ont considéré un modèle
de uide visqueux pour la modélisation de l’écoulement de matière, notamment dans
le voisinage de l’outil. De manière générale, les lois de uide non-newtonien de type
Norton-Ho ou Sellars-Tegart sont les plus utilisées. Cependant, les modèles basés
sur une approche uide ne permettent pas directement d’avoir accès aux contraintes
résiduelles. Des modèles basés sur la mécanique des solides sont utilisés à cet eet.
Dans ces approches où le matériau est supposé se comporter comme un solide, des lois
de comportement élastoplastiques ou élastoviscoplastiques sont souvent considérées.
L’une des lois les plus utilisées est la loi de Johnson-Cook, classiquement utilisée pour
les phénomènes d’impact ou de mise en forme à grande vitesse de déformation. An
de tirer parti des avantages des deux approches, certains auteurs [34, 35] ont proposé
des modèles mixtes, dans lesquels les approches basées sur la mécanique des uides et
sur la mécanique des solides sont utilisées.
1.4.1.3 Sources de chaleur et échanges thermiques
Lors du FSW, les températures induites jouent un rôle clé pour l’obtention d’une bonne
soudure, et les valeurs maximales atteintes sont de l’ordre de 80% de la température de
fusion du matériau [36]. Une partie de travail plastique au sein du matériau est converti
en chaleur (géréralement supposée égale à 90%). Concernant l’interaction outil/matière,
le ux de chaleur peut être calculé à partir de la chaleur dissipée par frottement [33]
ou par la puissance totale fournie par l’outil [37].
Les échanges thermiques à prendre en compte sont :
• les échanges thermiques de la pièce avec l’air ambiant : communément
modélisés en prenant en compte une convection naturelle avec un coecient
d’échange thermique h. Ce coecient varie généralement entre 10Wm−2K−1
et 30Wm−2K−1 [38, 30]
• les échanges thermiques entre la pièce et l’outil
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• les échanges entre les pièces et le montage : déni en tenant compte d’un
coecient de partage de chaleur entre l’outil et la matière en contact. Certains
auteurs determinent ce coecient en se basant sur l’eusivité des deux
matériaux en contact. Cependant, d’autres auteurs estiment la puissance totale
perdue dans l’outil à 13 % [37] et 5% [39].
1.4.1.4 Aspect métallurgique
Dans un procédé tel que le FSW, les cycles thermiques modient la microstructure
ce qui inuence les propriétés mécaniques. An d’avoir des modèles plus complets, la
prise en compte des phénomènes métallurgiques qui contribuent à la modication de la
microstructure est primordiale. Dans le cas du FSW, les matériaux les plus utilisés sont
les alliages d’aluminium à durcissement structural. Pour ces alliages, la précipitation
est le phénomène prépondérant. Ainsi, la majorité des études se concentrent sur les
alliages d’aluminium à durcissement structural et sur la précipitation.
quelques éléments sur la modélisation de la précipitation
Durant le traitement thermique, trois types de particules sont généralement présentes
[40, 41, 42] :
• les intermétalliques qui se forment durant la solidication et ont une taille allant
de quelques microns à plusieurs dizaines de microns
• les dispersoïdes, qui se forment durant l’homogénéisation et ont une taille
comprise entre 0.05 et 0.5 micron.
• les précipités, qui se forment pendant la maturation ou le revenu.
Les phénomènes de durcissement par précipitation dans les alliages d’aluminium,
ont fait l’objet, depuis leur découverte il y a plus de cent ans, de très nombreuses
études expérimentales et théoriques. Plusieurs auteurs ont contribué à la mise en
place des théories classiques du durcissement par précipitation [40, 43, 44, 45, 46] .
La modélisation de l’évolution de la microstructure est généralement basée sur des
approches physiques qui consistent à bien identier les mécanismes mis en jeu puis à
les traduire en équations mathématiques décrivant quantitativement le processus [47,
48] . Les mécanismes mis en jeu étant très complexes, les modèles sont développés
avec plusieurs paramètres inconnus qui nécessitent tout d’abord une calibration avec
des données expérimentales. Ces paramètres de même que les données expérimentales
utilisées pour la calibration ont ainsi une grande inuence sur la qualité des résultats
obtenus. La modélisation de l’évolution de la microstructure peut être scindée en deux
composantes : les modèles de précipitation et les modèles de durcissement structural.
Les modèles de précipitation permettent de prédire l’eet des traitements thermiques
sur l’état de précipitation, et ont fait l’objet de nombreuses études qui ont conduit à
des modèles éprouvés comme les théories classiques de germination et de croissance
(nous reviendrons sur ces modèles dans 2.2). Un modèle de précipitation comprend un
modèle thermodynamique et un modèle cinétique (pour la prédiction de l’évolution de
la fraction transformée en fonction du temps et de la température). La modélisation
thermodynamique de la précipitation nécessite la connaissance précise du diagramme
de phase qui est souvent dicile à déterminer. Plusieurs logiciels et techniques de
calcul permettent de déterminer les diagrammes de phases [49, 50, 51] . Cependant,
ces méthodes de calculs nécessitent l’accès à des bases de données thermodynamiques
extrêmement précises qui sont souvent privées. Les alliages industriels Al-Cu-Mg
sont généralement susamment dilués pour permettre l’utilisation d’un modèle de
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solution régulière an de déterminer la solubilité des diérents précipités [52, 53, 54].
Concernant la modélisation de la cinétique de précipitation, plusieurs modèles ont été
développés lors des quarante dernières années [55, 56, 57, 58, 59, 60, 61, 62]. Dans le cas
de la germination homogène, Wagner, Kampmann, and Voorhees [57] ont proposé une
expression du ux de germination en fonction de plusieurs paramètres qui dépendent
de la morphologie des précipités. Russel et Aaronson [63] ont déterminé les expressions
de ces paramètres pour des précipités sphériques.
Le FSW est un procédé où s’opèrent divers phénomènes complexes et fortement
couplés. De plus, les paramètres des échanges de chaleur qui dépendent directement
du type de contact choisi ont un rôle clé au cours du soudage. Les grandes déformations,
le malaxage, les lois de comportement, la thermique, le contact et les lois de frottement
doivent donc être mieux compris et pris en compte. La modélisation et la simulation
du FSW sont d’autant plus délicates que tous ces aspects qui ne sont pas toujours bien
compris doivent être considérés.
1.4.2 SIMULATION DU FSW
1.4.2.1 Motivation, objectifs et intérêt de la simulation numérique du FSW
Le FSW est un procédé complexe, et l’obtention d’une soudure optimale dépend du
choix des bons paramètres du procédé. An d’avoir une meilleure compréhension
du procédé et d’améliorer ses performances, plusieurs études ont été menées. Les
premières études ont été expérimentales, mais, du fait des avantages que procureraient
des analyses numériques pertinentes, de plus en plus d’études numériques sont aussi
eectuées sur le sujet. Les outils numériques peuvent permettre de mieux comprendre
l’inuence des paramètres du procédé sur les phénomènes qui interviennent lors
du FSW. De plus, avec la simulation numérique, la visualisation et l’analyse de
l’écoulement de la matière, du champ de températures, des contraintes durant
l’opération est plus simple que lors d’essais expérimentaux. Par ailleurs, compte-
tenu des changements microstructuraux importants (précipitation, recristallisation,
etc.), les outils de simulation numérique apparaissent comme des moyens aidant à
une meilleure compréhension du procédé, car ils peuvent fournir l’historique des
sollicitations thermo-mécaniques nécessaires pour déterminer la microstructure nale
des soudures.
1.4.2.2 Revue des techniques de simulation du FSW
Le développement des techniques de simulation numériques a fait l’objet de
nombreuses études ces vingt dernières années. Plus particulièrement, dans le cadre
d’un procédé tel que le FSW, l’intérêt croissant pour les techniques de simulation
numérique font qu’elles sont toujours l’objet de recherches actives. La simulation
numérique permet en eet d’éviter les contraintes liées aux essais expérimentaux
(observation durant la soudure impossible, etc.). La simulation d’un procédé tel que
le FSW est très complexe, car en plus des très grandes déformations et vitesses
de déformation principalement dans la zone de malaxage proche de l’outil, elle
implique aussi la prise en compte de multiples phénomènes physiques, mais aussi
leurs couplages. Le challenge que représente la simulation d’un tel procédé a conduit la
communauté scientique à proposer diverses solutions de simulation pour améliorer
la compréhension du procédé et réduire les temps de calcul.
La résolution des équations aux dérivées partielles associées à un problème
thermomécanique passe par des méthodes de discrétisation du domaine (éléments nis,
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volumes nis, etc.). Ainsi, ces méthodes nécessitent la construction sur le domaine d’un
maillage qui contribue à la qualité des résultats numériques.
Méthode des éléments finis
La plupart des études concernant la modélisation et la simulation du FSW ont été
eectuées avec des approches numériques basées sur la méthode des éléments nis.
La méthode des éléments nis est une méthode disposant d’une base théorique forte
et est largement utilisée pour traiter un grand nombre de problèmes. Les équations
peuvent êtres décrites par deux formulations classiques diérentes: lagrangienne et
eulerienne, ou par des formulations hybrides (Arbitraire langrangienne eulerienne).
Dans la formulation eulerienne, le maillage est xe et n’est pas lié aux points matériels,
mais plutôt aux points spatiaux, tandis que dans la conguration lagrangienne, le
maillage est attaché aux particules et suit l’écoulement de la matière. L’utilisation des
deux formulations l’une à la suite de l’autre est aussi possible.
Formulation lagrangienne La formulation lagrangienne est plus utilisée en
mécanique du solide du fait de l’écoulement de matière qui reste limité. Faisant
suite aux premiers travaux qui étaient surtout analytiques, des études basées sur la
méthode des éléments nis appliqués à la mécanique des solides ont été eectuées
[64, 65, 66]. La formulation lagrangienne présente deux caractéristiques principales qui
sont que chaque particule est identiée à partir de sa position dans sa conguration
initiale et que toute grandeur physique est évaluée en fonction du temps et de la
position dans sa conguration de référence (qui correspond à la conguration initiale).
Ainsi, l’histoire thermo-mécanique de chaque particule est connue. Cela fait donc
de la conguration lagrangienne une description judicieuse pour la simulation d’un
procédé tel que le FSW, car les propriétés mécaniques du joint soudé dépendent de
son état métallurgique qui lui-même dépend de la sollicitation thermo-mécanique des
particules. Pour étudier les problèmes liés à l’évolution des champs de température, à
la distribution des contraintes résiduelles, la formulation lagrangienne a été utilisée
par plusieurs auteurs [67, 68, 69, 70, 71, 72, 73, 74]. Par ailleurs, en plus de l’état
résiduel de la soudure [29, 35], les eorts sur les outils peuvent être déterminés [75].
Cette formulation, outre le fait qu’elle permette de déterminer directement l’histoire
thermomécanique de chaque particule a l’avantage de permettre de suivre la surface
libre, de modéliser les bavures le long de l’outil. Cependant, dans le cadre d’un procédé
tel que le FSW, les distorsions importantes dues aux grandes déformations nécessitent
l’utilisation de remaillages fréquents, qui sont par ailleurs généralement réalisés dans
une zone proche de l’outil. Ainsi, certains auteurs s’intéressent à la zone de malaxage, et
utilisent une formulation lagrangienne avec un remaillage intensif [76, 70]. Toutefois,
cela entraine une augmentation importante des temps de calcul et augmente les
risques de diusion numérique, car d’une part, la nouvelle répartition des noeuds doit
être déterminée, mais d’autre part, le transfert des champs thermo-mécaniques entre
l’ancienne conguration et la nouvelle doit aussi être eectué. Toutes ces dicultés
liées au traitement des grandes distorsions du maillage surtout dans la zone proche
de l’outil font aussi que l’approche lagrangienne n’est pas adaptée pour représenter
l’écoulement de matière.
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Formulation eulerienne An de pouvoir simuler de manière adéquate l’écoulement
de la matière lors du FSW, la prise en compte des grandes déformations est nécessaire.
Ainsi, les méthodes basées sur la mécanique des uides numériques (CFD) ont été
étudiées. La formulation eulérienne est généralement plus utilisée en mécanique des
uides. Pour un procédé tel que le FSW, cette formulation permet la description de
l’écoulement de la matière en s’aranchissant des problèmes de distorsions du maillage
notamment dans la zone proche de l’outil. Cette formulation est généralement utilisée
pour analyser l’écoulement de la matière [77, 78, 79, 80] et les facteurs inuents comme
le design de l’outil [77, 81, 28]. Avec une approche basée sur la mécanique des uides,
le matériau est représenté comme un uide visqueux [82, 83, 28, 84]. Cependant, cette
formulation présente aussi des inconvénients. L’histoire thermo-mécanique n’étant
pas connue directement, les contraintes résiduelles et les distorsions des tôles ne
peuvent être déterminées. Des calculs complémentaires sont alors nécessaires. De plus,
la gestion du contact et des surfaces libres avec cette méthode restent diciles. En eet,
la matière s’écoulant dans un maillage xe, cette formulation ne permet pas de prendre
en compte le mouvement des surfaces libres. Ainsi, les défauts tels que les cavités sont
dicilement simulables. Un autre inconvénient de cette formulation est le fait de ne
pas pouvoir prendre en compte des géométries d’outils de formes complexes.
Formulation ALE La formulation arbitraire lagrangrienne eulerienne (Arbitrary
lagragian eulerian) ou ALE est une formulation mixte qui permet de combiner
l’avantage des formulations eulérienne et lagrangienne. Le maillage est modié
pendant l’écoulement et sa vitesse peut être diérente de celle de la matière. Des termes
convectifs supplémentaires apparaissent dans les équations d’équilibres et dépendent
des vitesses de maillage et de la matière. Cette méthode a été utilisé pour simuler le
FSW [85, 86, 87, 88] .Cependant, même avec l’utilisation de cette technique, le malaxage
de la matière reste tout de même très dicile à simuler [89] . La simulation numérique
avec la formulation ALE fait toujours l’objet de nombreuses études en cours.
Méthodes sans maillage
Les dicultés liées à la gestion du maillage et qui sont associées à la méthode des
éléments nis, et plus généralement aux méthodes basées sur la discrétisation du
domaine, ont conduit à des développements actifs dont certains orientés vers d’autres
méthodes telles que les méthodes sans maillage.
Les méthodes sans maillage reposent uniquement sur la position des noeuds. Parmi
les méthodes sans maillages, se retrouvent aussi les méthodes particulaires où la
matière est considérée comme un ensemble de particules en interaction.
Ainsi, parmi les alternatives que représentent les méthodes particulaires
lagrangiennes, plusieurs études ont porté sur l’utilisation de méthodes comme
la méthode SPH [90] , la méthode des éléments naturels (NEM) [91] ou la méthode des
élements discrets (DEM) [92]. Par ailleurs, pour l’étude des phénomènes à l’interface
outil-matière, certaines études ont porté sur le couplage de la méthode par éléments
nis et de la méthode par éléments discrets [93, 94]
SPH La méthode SPH ou Smoothed Particle Hydrodynamics en anglais est une
méthode développée en 1977 par Gingold et Monaghan [95, 96] et initialement utilisée
en astronomie. La première utilisation de cette méthode pour la simulation du FSW
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date de 2006 [97] , où a été développé, selon les auteurs, un « modèle simpliste » pour
étudier l’adéquation de la méthode au FSW. D’autres travaux concernant l’utilisation
de cette méthode pour le FSW ont aussi été eectués [90, 98].
NEM Les travaux Alfaro et al. [91] sont à notre connaissance la première tentative
de simulation numérique du FSW avec une méthode sans maillage. Ces travaux sont
basés sur la méthode des éléments naturels [99] . La précision de cette méthode n’est
pas aectée par la distorsion du maillage donc elle est naturellement adaptée aux
grandes déformations et au comportement thermo- mécanique fortement couplé et
non-linéaire du procédé de soudage par friction malaxage. Néanmoins, cette méthode
n’est pas naturellement adaptée à d’autres phénomènes très présents dans le procédé
FSW, notamment celui du contact. Ainsi, les auteurs supposent dans ce travail que le
pion et le matériau sont parfaitement collés, ce qui conduit à surestimer la déformation
créée au niveau du contact outil-matière.
1.5 MODÉLISATION ET SIMULATION AVEC LA MÉTHODE DES
ÉLÉMENTS DISCRETS (DEM)
1.5.1 DIFFÉRENCES ENTRE LA MÉTHODE DES ÉLÉMENTS DISCRETS ET LES MÉTHODES
BASÉES SUR LA MÉCANIQUE DES MILIEUX CONTINUS: AVANTAGES ET
INCONVÉNIENTS
La méthode des éléments discrets (DEM), originellement utilisée pour étudier les
matériaux granulaires, permet d’aborder des problèmes pour lesquels les modèles
basés sur la mécanique des milieux continus sont peu adaptés. Cependant, plusieurs
études ont été menées pour modéliser des matériaux continus avec la DEM.
En revanche, l’une des dicultés réside dans le choix de lois d’interactions
pour retrouver un comportement macroscopique satisfaisant. Parmi les méthodes
numériques récemment développées, nombreuses sont celles qui concernent des
échelles microscopiques, voire nanoscopiques. Cependant, à cette échelle, l’hypothèse
de continuité de la matière n’est plus valable, et, il est alors nécessaire de prendre en
compte dans le comportement d’un matériau, son comportement local. Les modèles
de dynamique moléculaire permettent de prendre en compte la discontinuité de la
matière à l’échelle nanoscopique, mais le passage de cette échelle à l’échelle de la
mécanique qui permet de simuler le comportement d’une pièce ou d’un procédé n’est
pas possible avec les moyens de calcul actuels. Une des solutions consiste donc à bâtir
un modèle mésoscopique qui prend en compte un grand nombre de discontinuités,
mais à une échelle permettant de simuler ensuite un volume compatible avec une
étude mécanique. Les modèles par éléments discrets, historiquement développés pour
modéliser les matériaux granulaires [100, 101], s’inscrivent dans cette optique.
Depuis quelques années, plusieurs études ont été menées an d’utiliser la méthode
des éléments discrets pour la simulation de matériaux continus [102, 103].
1.5.2 CALCUL DES INTERACTIONS ENTRE ÉLÉMENTS DISCRETS
La méthode des éléments discrets est une méthode où, à la diérence des méthodes
continues, la loi de comportement est dénie à l’échelle microscopique (échelle
des éléments discrets). Ainsi, pour dénir une loi de comportement, les forces
d’interactions doivent être dénies à l’échelle des éléments discrets. Les travaux qui
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utilisent la méthode des éléments discrets pour faire des simulations mécaniques des
matériaux continus peuvent être classés en deux groupes diérents selon le type de
loi d’interaction utilisée pour calculer les forces exercées sur chaque élément discret :
l’approche basée sur des forces issues d’un potentiel et celle basée sur des forces issues
de liens microscopiques. L’équation générale qui donne cette force est sous la forme :
~Fi =
∑N
j=1
~Fji
(
~δ, ~˙δ,~θ, ~˙θ
)
Dans cette équation, ~Fji est la force que l’élément discret j exerce sur son voisin i; ~δ
est le vecteur entre les barycentres des deux éléments discrets ; ~˙δ est la vitesse relative
entre les éléments discrets; ~θ représente un angle caractéristique entre les éléments
discrets i et j et, nalement, ~˙θ représente sa vitesse angulaire relative.
(a) Vue macroscopique
(b) Échelle des éléments discrets
Figure 1.5: Interaction entre éléments discrets
1.5.2.1 Force issue de liens microscopiques
Avec cette approche, les éléments discrets sont liés par diérents types de liens
cohésifs (poutres, ressorts-amortisseurs, cordes, etc.). Les positions, rotations et
vitesses relatives dénissent un torseur d’actions mécaniques et les interactions entre
éléments discrets qui en découlent. Le torseur résultant dépend par ailleurs de la
géométrie des liens et des éléments discrets, mais aussi des propriétés mécaniques
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Figure 1.6: Poutre cylindrique d’Euler-Bernoulli
des liens. Les propriétés mécaniques microscopiques (à l’échelle des liens) doivent
être déterminées pour obtenir les propriétés macroscopiques du matériau désiré. La
méthode de détermination des propriétés microscopiques est soit analytique, soit
empirique ou par calibration. Dans les travaux de André et al. (2012) [102] , une
méthode de calibration est mise en place pour des matériaux élastiques isotropes en
utilisant des poutres cylindriques d’Euler-Bernoulli (gure 1.6).
1.5.2.2 force issue d’un potentiel
Dans cette approche inspirée de la dynamique moléculaire (DM), les forces
d’interaction dérivent d’un potentiel. Pour un ensemble de particules (atomes en DM,
éléments discrets en DEM), l’énergie potentielle totale du système est:
Φptotal = Φ
interaction
p +Φ
exte´rieur
p (1.2)
où Φinteractionp et Φexte´rieurp sont respectivement l’énergie d’interaction entre
tous les éléments du système et l’énergie potentielle d’origine externe (champ
électromagnétique, champ de gravité, ...) . La force Fi sur une particule i est égale au
gradient de l’énergie potentielle totale du système par rapport à la position ri de la
particule.
Fi = −grad(Φp(ri)) (1.3)
L’énergie potentielle d’interaction entre les diérentes particules du système peut être
décomposée selon les contributions suivantes :
• une énergie potentielle Φinteraction de paires due aux interactions entre chaque
paire de particules. Elle s’exprime en fonction de potentiels de paires noté V2
Φinteraction de paires =
1
2
∑
i
∑
j 6=i
V
ij
2 (ri, rj)
• une énergie potentielleφcorrection correspondant à la correction des interactions
de paires, car l’énergie potentielle d’une paire de particules dépend de la
présence simultanée d’autres particules. Cette énergie potentielle de correction
est une somme de termes de corrections. Parmi ces derniers, le plus courant
est un potentiel à trois corps V3, les termes d’ordre supérieur étant souvent
négligés pour des raisons de temps de calcul. L’énergie potentielle de correction
φcorrection peut s’exprimer sous la forme suivante :
φcorrection =
1
3
∑
i
∑
j 6=i
∑
k 6=j
V
ijk
3 (ri, rj, rk) + · · ·
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L’énergie potentielle d’interaction peut ainsi se mettre sous la forme :
Φinteractionp = Φinteraction de paires +Φcorrection
De manière générale, l’énergie potentielle totale d’un ensemble d’atomes ou d’un
ensemble d’éléments discrets (à l’échelle mésoscopique) est donc sous la forme :
Φptotale =
∑
i
V1(ri) +
1
2
∑
i
∑
j 6=i
V
ij
2 (ri, rj) +
1
3
∑
i
∑
j 6=i
∑
k 6=j
V
ijk
3 (ri, rj, rk) + · · ·
(1.4)
Potentiel d’interaction
Le potentiel d’interaction est souvent exprimé uniquement par des potentiels de
paires pour minimiser les temps de calcul. Ce potentiel doit représenter les forces
d’attractions et répulsions entre les particules. Parmi ces forces, deux catégories
sont distinguées : les forces à faible rayon d’action (essentiellement les forces
nucléaires répulsives) et les forces à long rayon d’action (forces électrostatiques,
forces d’induction, forces de dispersion). De manière générale, l’énergie potentielle
d’interaction d’une particule i peut s’exprimer sous la forme suivante :
Φip =
∑
j 6=i
V2(ri, rj) =
1
2
∑
j 6=i
Φpaire(rij) + F(
∑
j 6=i
f(rij)) (1.5)
avec Φpaire fonction de paire représentant les forces à faible rayon d’action
et électrostatiques
F fonction tenant compte des forces d’induction et de dispersion
rij distance entre la particule i et la particule j
Si F n’est pas nulle, V2 n’est plus un potentiel de paire, mais est plutôt qualié de
fonctionnelle de paire. Les potentiels les plus souvent utilisés sont des potentiels de
paires. Les potentiels de paires sont adoptés pour les particules dont les interactions
dominantes sont dues aux forces de Van Der Waals [104].
Exemples de potentiels de paires simples :
• Hard Sphere Potential
• Soft Sphere potential
• Square Well Potential
• Potentiel de Morse
Les potentiels de paires les plus utilisés sont ceux proposés par J.E. Lennard-
Jones [105]. Ils contiennent deux termes représentant pour l’un, les forces attractives et
pour l’autre, les forces répulsives. Un exemple est illustré sur la gure 1.7. Le potentiel
ΦL−J de Lennard-Jones est décrit ci-dessous:
ΦL−J(δ) = 
[(
n
m−n
)(
δ
δeq
)−m
−
(
m
m−n
)(
δ
δeq
)−n]
(1.6)
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avec δ distance entre deux particules
δeq distance d’équilibre entre deux particules, correspondant au minimum
d’énergie potentielle
 lié au minimum d’energie potentiel (−)
m,n exposants liés aux parties répulsives et attractives de la force
0.8 1.0 1.2 1.4 1.6 1.8 2.0
δ/δeq (-)
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2
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E
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)
Figure 1.7: Exemple d’un potentiel de Lennard-Jones
1.6 CHOIX DE LA MÉTHODE DEM
1.6.1 INTÉRÊT DE LA DEM COMME MÉTHODE PARTICULAIRE
Certaines dicultés liées à l’utilisation des méthodes par éléments nis ou par
diérences nies, typiquement la diculté liée au calcul des termes convectifs, la prise
en compte dans le calcul des grandes déformations, l’analyse du transfert de matière,
ont conduit à un certain nombre de travaux portant sur d’autres méthodes. Parmi ces
alternatives gurent les méthodes particulaires qui prennent en compte de manière
naturelle les termes convectifs et le transfert de la matière [106]. Ainsi, les méthodes
particulaires sont adaptées pour observer le malaxage du matériau et s’aranchissent
de certaines dicultés liées aux grandes déformations.
Par exemple, Terreros et al. (2009) [107] ont présenté un modèle où la loi mécanique
est basée sur des forces d’adhésion. L’idée principale de cette loi est que l’adhésion
décroit avec la température et augmente avec le déplacement. Les auteurs ont comparé
la cohésion des particules à la dureté expérimentale le long du joint de soudure
(gure 1.8) et ont montré que la cohésion est plus élevée dans le noyau (zone rouge
sur la gure 1.9) que dans le métal de base(zone bleue sur la gure 1.9), mais aussi,
que la cohésion est minimale (zone verte sur la gure 1.9) dans la région délimitée par
le noyau de soudure et le métal de base. De plus, un exemple de réarrangement des
particules après passage de l’outil est illustré (gure 1.10).
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1.6.2 JUSTIFICATIONS
Les modèles par éléments discrets permettent d’aborder de nombreux problèmes
tels que la multi-ssuration lors d’impact, l’usure et la tribologie pour lesquels les
modèles basés sur la mécanique des milieux continus sont peu adaptés [108, 109,
110, 111]. La DEM est une méthode qui présente de nombreux avantages pour
simuler le FSW, notamment à cause de sa gestion des aspects tribologiques et de sa
simplicité lagrangienne. Chaque élément discret transporte ses propres propriétés,
ce qui facilite aussi la gestion des aspects multiphysiques (mécanique, thermique,
métallurgique, électrique, etc.). De plus, la méthode des éléments discrets permet
d’allier certains avantages de la formulation lagrangienne (l’histoire de chaque
particule) et de la formulation eulerienne (pas de déformation du maillage). Quelques
études préliminaires ont été eectuées par Terreros et al. [107, 92], et, ont permis
de montrer que la méthode pouvait être une alternative pour la simulation du
comportement thermomécanique soumis à une sollicitation dynamique (impacteur
ou outil dans le cadre du FSW ou de l’usinage). Le choix de lois d’interactions an
de retrouver les comportements macroscopiques désirés reste cependant l’une des
dicultés de la méthode DEM.
Figure 1.8: Comparaison entre dureté expérimentale et cohésion entre les particules dans le
joint de soudure
1.6.3 OBJECTIFS
Dans le cadre des alliages des séries 2XXX, les sollicitations thermomécaniques
conduisent à une évolution métallurgique locale qui aura un impact certain sur la
tenue résiduelle de la pièce à des sollicitations ultérieures en statique ou en fatigue.
La description lagrangienne naturelle de la matière par la méthode des éléments
discrets permet à chaque élément de transporter sa propre histoire métallurgique.
Dans un premier temps, les travaux porteront sur une modélisation DEM rigoureuse
et pertinente du comportement macroscopique plastique d’un matériau continu.
Dans une deuxième étape, le modèle devra prendre en compte le couplage mécano-
métallurgique dans la loi de comportement du matériau à l’échelle des liens entre
éléments discrets.
Des travaux antérieurs [112] ont permis de valider un modèle DEM pour la
conduction thermique 3D entre les éléments discrets sur un domaine compact
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Figure 1.9: Cartographie de la cohésion entre les particules dans le joint de soudure: cohésion
maximale (zone rouge), cohésion minimale (zone verte), cohésion du métal de base
(zone bleue)
Figure 1.10: Visualisation du réarrangemeent des particules après passage de l’outil
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homogène et isotrope représentant de la matière continue. Dans ces travaux, Terreros
et al. décrivent une méthode qui associe un solide platonique virtuel à chaque élément
et permet de résoudre les problèmes rencontrés liés à la nature granulaire du domaine
discret, notamment les dicultés dues aux vides internes relatifs à la masse du matériau
continu d’une part et aux contacts entre éléments discrets relatifs à la conductivité du
matériau continu d’autre part. La comparaison des résultats obtenus à des simulations
par éléments nis a montré que l’erreur relative était acceptable et que cette méthode
était valide même dans les cas complexes avec de forts gradients de température.
À terme, l’enjeu scientique sera le développement d’un modèle par éléments
discrets couplant le comportement thermomécanique élasto-plastique à l’évolution
métallurgique locale en fonction des sollicitations thermomécaniques.
1.7 SYNTHÈSE ET OBJECTIFS DE L’ÉTUDE
Nous avons vu dans ce chapitre, d’une part, l’intérêt que présente un procédé
comme le FSW pour diérents secteurs industriels, notamment la possibilité de souder
certains alliages d’aluminium des séries 2XXX et 7XXX, réputés diciles à souder
pour d’autres procédés, et, d’autre part, l’intérêt d’une méthode numérique comme
la méthode des éléments discrets pour simuler le procédé et donc apporter des
outils permettant d’optimiser les paramètres de soudage par rapport aux propriétés
mécaniques. Par ailleurs, pour ces alliages d’aluminium, leur état métallurgique,
notamment de précipitation, doit également être pris en compte car leurs propriétés
mécaniques y sont étroitement liées.
Les travaux présentés dans ce manuscrit s’inscrivent dans la lignée de modélisation
du FSW ou des procédés de transformation de la matière dans lesquels la matière subit
de grandes déformations et est dans un état pâteux. Pour arriver à cet objectif, certains
travaux antérieurs basés sur la méthode des élements discrets ont été eectués. Ils ont
permis de mettre en place une méthode ecace sur la partie thermique, et de proposer
un modèle mécanique basé sur des liaisons cohésives mais qui ne permettait pas de
simuler les grandes déformations. La mise en place d’un modèle DEM complet mécano-
thermo-métallurgique, nécessite la mise en oeuvre d’un modèle métallurgique et d’un
modèle DEM mécanique valable en grandes déformations.
Les travaux exposés dans ce manuscrit ont donc pour objectifs de mettre en place,
d’une part, un modèle de précipitation dépendant du cycle thermique, et, d’autre part,
un modèle mécanique par éléments discrets valable en grandes déformations, an de
tendre vers un modèle complet mécano-thermo-métallurgique.

2
M O D È L E M É TA L L U R G I Q U E
All models are wrong but some are useful.
— George Box
L’objectif de ce chapitre est notamment de présenter le modèle métallurgique
concernant la modélisation de la précipitation. Les caractéristiques du matériau
de l’étude seront rappelées, de même que les mécanismes de précipitation et les
phénomènes à prendre en compte pour la modélisation. Dans un premier temps,
le modèle de précipitation dans un alliage d’aluminium sera présenté. Ensuite, la
création d’une plate-forme de calcul basée sur ce modèle sera décrite. Enn, les
résultats obtenus et les évolutions du modèle métallurgique seront discutés.
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2.1 PRÉCIPITATION DANS LES ALLIAGES À DURCISSEMENT
STRUCTURAL
2.1.1 IMPORTANCE DE LA PRÉCIPITATION
La précipitation est généralement très exploitée pour des procédés impliquant
l’utilisation d’alliages d’aluminium ou de certains métaux non-ferreux. L’étude de
la précipitation pour ces alliages dits à durcissement structural est importante, car
leurs propriétés mécaniques sont modiées par l’apparition de certaines particules
appelées précipités. Cependant, cela n’est possible que sous certaines conditions
thermiques, d’où l’importance des traitements thermiques. Ainsi, pour des procédés
de soudage d’alliages à durcissement structural où les gradients thermiques sont très
marqués, la compréhension et la prise en compte des phénomènes de précipitation sont
particulièrement nécessaires.
2.1.2 INFLUENCE DE LA PRÉCIPITATION SUR LES PROPRIÉTÉS MÉCANIQUES- INFLUENCE
DU CYCLE THERMIQUE
De manière générale, les propriétés mécaniques (limité d’élasticité, dureté, ...) de
certains alliages peuvent être modiées par les interactions solutés-dislocations, le
contrôle de la taille de grain, le formage à froid, mais aussi par l’eet d’un traitement
thermique dont les premières découvertes de l’inuence sur le durcissement datent
du début du 20e siècle. Les changements de propriétés mécaniques sous l’eet des
traitements thermiques, sont induits par des changements de phase dans la solution
solide. En eet, la variation de température a pour conséquence une modication de la
limite de solubilité du système, favorisant ainsi les changements de phases comme la
précipitation. Or, les propriétés telles que la limite d’élasticité et la dureté sont très
dépendantes de la taille, de la fraction volumique et de la distribution des phases.
Par exemple, le durcissement lié à la précipitation résulte de l’interaction entre le
mouvement des dislocations et les précipités du fait que les champs de déformation
autour des précipités et les précipités eux-mêmes sont des facteurs inuençant les
mouvements des dislocations. Par ailleurs, en fonction de la taille des précipités et
du type d’alliage, une distribution critique où les propriétés sont maximales existe
(gure 2.1).
2.1.3 MÉCANISMES DE PRÉCIPITATION
Le moteur principal de la précipitation est l’écart à l’équilibre du système. La
précipitation permet donc au système de tendre vers son état d’équilibre. En eet, si
la solution solide est dans un état d’équilibre sursaturé, les solutés en sursaturation
devront diuser pour faire tendre le système vers son état d’équilibre. La solution solide
se déchargeant, les éléments chimiques supplémentaires seront mis à contribution pour
former des précipités. Toutefois, pour former des précipités, les conditions pouvant
favoriser la diusion (comme la température) sont tout aussi importantes pour faire
passer le système d’un état sursaturé à un état d’équilibre.
Les traitements thermiques de durcissement des alliages d’aluminium
correspondent aux traitements thermiques qui font suite aux étapes de solidication,
d’homogénéisation et de mise en forme à chaud des alliages de corroyage. Pendant
les étapes antérieures aux traitements thermiques, diérentes phases peuvent se
former. C’est le cas, d’une part, des composés intermétalliques grossiers (contenant
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Figure 2.1: Variation de durcissement en fonction de la taille des particules déformables et non
déformables [113]
des éléments tels que l’aluminium, le fer, le manganèse, etc.) formés lors de la
solidication, et, d’autre part, des dispersoïdes (contenant des éléments tels que Mn,
Fe, Cr, Zr). La séquence de traitements thermiques est généralement composée d’une
mise en solution, d’une trempe, d’un éventuel écrouissage juste après la trempe, d’une
maturation ou éventuellement d’un revenu. La mise en solution consiste à chauer le
matériau jusqu’à une certaine température (495 °C pour l’alliage d’aluminium 2024,
et, de manière générale, entre 400 °C et 550 °C) supérieure à la température du solvus
de façon à mettre en solution les atomes de solutés. L’étape de trempe ultérieure
permet, d’une part, de refroidir l’alliage susamment rapidement pour éviter la
décomposition de la solution solide en précipités grossiers, et, d’autre part, de ger
ou de piéger les lacunes qui étaient très nombreuses à haute température pendant la
mise en solution. La solution solide est alors sursaturée en solutés et en lacunes, donc
dans un état hors équilibre. Cela favorisera plus tard la décharge de la solution solide
en éléments d’alliages conduisant ainsi à la précipitation. Au cours de la maturation,
où le matériau est maintenu à température ambiante, la solution solide se décompose
généralement en précipités très ns qui sont de petites zones d’amas d’atomes de
solutés, communément appélées "zones de Guinier-Preston". Par ailleurs, ces zones
sont telles que la continuité du réseau cristallin est assurée (voir 2.2.1.2), et ont une
forme et une structure cristallographique qui varie selon les alliages considérés.
L’opération de revenu qui consiste en un chauage à température limitée (entre 100
°C et 200 °C pour les alliages d’aluminium) accentue la décomposition de la solution
solide, et pousse le système dans un autre état d’équilibre métastable qui favorise la
dissolution des zones de Guinier-Preston et l’apparition d’autres types de précipités.
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2.2 MODÉLISATION DE LA PRÉCIPITATION
La modélisation de la précipitation distingue de manière idéale trois étapes :
germination, croissance, et coalescence. Dans un premier temps, le nombre de
précipités augmente, c’est la germination. Au cours de la croissance (pure c’est-à-
dire sans germination), il n’y a plus de nouveaux précipités créés et leur nombre
n’augmente pas. Enn, les plus gros précipités grossissent au détriment des plus petits
et ainsi le nombre de précipités diminue, c’est le stade de coalescence. Ce découpage
est surtout conceptuel, et dans la réalité ces étapes se superposent.
Avant d’aborder la modélisation de ces diérentes phases, il est nécessaire de
bien comprendre les concepts thermodynamiques fondamentaux nécessaires à leur
modélisation.
Rayon/
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Densité
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Figure 2.2: Évolution de la précipitation durant un traitement isotherme
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2.2.1 THERMODYNAMIQUE
Parmi les concepts fondamentaux liés à la thermodynamique de la précipitation,
l’enthalpie libre de Gibbs est très importante, car elle permet la description
thermodynamique du système. L’énergie libre de Gibbs ou enthalpie libre G est une
fonction d’état résultant des premier et second principes de la thermodynamique qui
permettent d’étudier l’évolution d’un système :
G = H− TS (2.1)
avec, H, l’enthalpie, S, l’entropie, et T, la température. Lorsque la variation de
l’enthalpie libre de Gibbs est négative (∆G < 0), la réaction se déroule de manière
spontanée. Par contre, si la variation d’enthalpie libre de Gibbs est positive (∆G >
0), un apport d’énergie externe au système est nécessaire. Pour que la germination
soit possible, l’énergie libre de Gibbs du système (dans notre cas, la solution solide
sursaturée) doit nécessairement diminuer. L’enthalpie libre comprend une partie liée à
l’enthalpie molaire de formation d’un précipité, mais aussi une partie liée aux barrières
thermodynamiques s’opposant à la germination.
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2.2.1.1 Enthalpie libre molaire de formation d’un précipité
An de mieux comprendre les principes liés à la modélisation de l’énergie libre de
changement de phase, un rappel des certains concepts est nécessaire.
Quelques concepts thermodynamiques
Le potentiel chimique Le potentiel chimique est une grandeur qui traduit son état
d’énergie au sein d’une phase donnée.
Thermodynamiquement, le potentiel chimique d’un atome peut s’interpréter comme
la variation d’énergie libre de Gibbs associée à une modication innitésimale de la
quantité de matière n de cet atome dans le système, le tout à entropie et à volume
constant.
µ =
∂G
∂n
(2.2)
D’une manière générale, dans un système polyphasé, le potentiel chimique ou
enthalpie libre molaire partielle µαj d’un constituant j dans une phase α est la variation
d’énergie libre du système, lorsque la quantité de matière (nαi ) de ce constituant varie
innitésimalement (dnαi ), et lorsque la température, la pression et la composition du
système restent constants :
µαj =
(
∂G
∂nαj
)
T ,p,nβk ,(k,β) 6=(j,α)
(2.3)
Par ailleurs, le potentiel chimique (µA ou gA) d’un atome A dans un milieu de type
solution solide peut aussi s’exprimer à partir du potentiel chimique standard µ0A de ce
constituant, de son activité aAss dans la solution solide et de la température T :
µA(T) = µ
A
0 + RT ln(aAss) (2.4)
avec R, la constante des gaz parfaits.
Condition d’équilibre dans un système polyphasé L’équilibre de phase est obtenu
dans un système polyphasé dès lors que le potentiel chimique de chaque atome est
identique dans l’ensemble des phases. De plus, il est bien connu que si dans un système,
le potentiel chimique des atomes est diérent dans chaque phase, alors, le transfert de
matière se fait vers la phase où le potentiel chimique est le plus bas : c’est le principe
d’évolution spontanée.
Enthalpie libre molaire
Enthalpie libre molaire et changement de phase Lorsque la solution solide est
sursaturée en soluté, le mécanisme de germination de nouvelles phases riches en
solutés peut débuter et se déroule en plusieurs étapes. Tout d’abord, au hasard
dans l’espace et dans le temps, quelques amas nanométriques riches en solutés se
développent (état 1, gure 2.3a) par diusion atomique, ce qui tend à modier la
composition chimique de la solution solide environnante. La composition de ces amas
est celle du précipité stable ou métastable, mais leur structure reste celle de la solution
solide. Si les amas ont une composition plus riche en élements chimiques que la
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solution solide sursaturée "initiale", alors cette dernière s’appauvrit légèrement.
Ensuite les amas stables vont changer de structure cristalline pour adopter celle
du précipité (état 2, gure 2.3b) . Ceci s’accompagne alors d’un gain d’enthalpie
libre appelé enthalpie libre de changement de phase ∆Gv. Finalement, le nombre de
précipités stables va progressivement augmenter jusqu’à ce que la solution solide
atteigne sa composition d’équilibre (état 2).
L’enthalpie libre molaire ∆GM (ou volumique ∆GV ) de changement de phase
correspond donc au gain d’enthalpie libre lors du passage de l’état 1 à l’état 2, c’est
à dire lors de la germination.
(a) État 1 (b) État 2
Figure 2.3: Germination d’un précipité
Modélisation de l’enthalpie libre molaire
Hypothèse de solution idéale ou de solution régulière et énergie libre molaire de la
solution solide Supposons une solution solide binaire A-B. Son énergie libre de Gibbs
dépend :
• de l’énergie libre molaire de Gibbs gA0 de l’élément pur A;
• de l’énergie libre molaire de Gibbs gB0 de l’élément pur B;
• d’un terme de mélange ∆Gmix traduisant l’interaction entre les atomes A et B.
Dans le cas totalement théorique d’une solution où il n’y aurait pas d’interactions entre
les atomes A et les atomes B, l’énergie libre de la solution solide s’exprimerait comme
suit :
Gss = nT (XAg
0
A +XBg
0
B)
avec nA (respectivement nB) le nombre de moles de A (respectivement de B), XA
(respectivement XB) la fraction molaire de A (respectivement de B) et nT (nT =
nA +nB).
Dans une solution solide où les atomes A et B interagissent entre eux, un terme
d’énergie libre de mélange ∆Gmix vient modier l’énergie libre de la solution solide
qui s’exprime alors comme suit :
Gss = nT (XAg
0
A +XBg
0
B) +∆Gmix
= nT (XAg
0
A +XBg
0
B) +∆Hmix − T∆Smix
L’entropie de mélange ∆Smix est exprimée comme suit :
∆Smix = −nTR (XA lnXA +XB lnXB)
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Pour une solution régulière, le terme d’enthalpie de mélange ∆Hmix ne dépend que
des enthalpies des liaisons A-A, A-B, et B-B entre premiers voisins, et s’exprime en
fonction des coecients d’activités (βA et βB) comme suit :
∆Hmix = nTXBRT lnβB +nTXART lnβA
Pour une solution idéale, le terme d’enthalpie de mélange est nul (∆Hmix = 0), car les
enthalpies de liaisons sont égales entre elles (HA−A = HB−B = HA−B).
En tenant compte des expressions de l’enthalpie de mélange et de l’entropie de mélange,
l’énergie libre de Gibbs de la solution solide régulière s’exprime par :
Gss = nTXA
(
g0A + RT lnβAXA
)
+nTXB
(
g0B + RT lnβBXB
)
(2.5)
Si la solution solide est supposée régulière et susamment diluée alors :
• le solvant A se comporte comme un composé pur (aA = βAXA = 1);
• la concentration du soluté B est susamment faible et son coecient d’activité
est égale à l’unité (βB = 1).
En conséquence, pour une solution solide régulière diluée, l’énergie libre Gss et
l’énergie libre molaire Gssn de Gibbs s’expriment comme suit :
Gss = nTXAg
0
A +nTXB
(
g0B + RT lnXB
)
(2.6)
Gssn = XAg
0
A +XB
(
g0B + RT lnXB
)
(2.7)
Énergie de Gibbs molaire d’un précipité de rayon infini (interface plane avec
la solution solide) Soit un précipité AxBy en équilibre avec la solution solide de
compositionXeqB au travers d’une interface plane. L’enthalpie libre molaire g
p
n (J/moles
précipité) s’exprime comme suit :
gpn = xg
p
A + yg
p
B (2.8)
avec gpA le potentiel chimique de A dans le précipité (J/mole A)
g
p
B le potentiel chimique de B dans le précipité (J/mole B)
x coecient stœchiométrique
(
mole A
mole précipité
)
y coecient stœchiométrique
(
mole B
mole précipité
)
Si la solution solide est en équilibre avec le précipité, alors le potentiel chimique de
chaque éléments chimique est identique dans chaque phase (voir 2.2.1.1) donc:
g
p
A = g
sseq
A
g
p
B = g
sseq
B
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Par conséquent, l’equation 2.8 devient :
gpn = xg
sseq
A + yg
sseq
B
Et si de plus la solution solide est supposée régulière diluée, l’enthalpie libre molaire
est alors exprimée comme suit :
gpn = xg
0
A + y
(
g0B + RTln(X
sseq
B )
)
(2.9)
Détermination des concentrations d’équilibres La stabilité thermique d’un
précipité est très dépendante de son solvus. Les solvus d’équilibre de phases stables
ou métastables à une température donnée sont diciles à déterminer et ne sont
pas toujours disponibles. A cet eet, des méthodes numériques et logiciels ont été
développés. Cependant, dans le cas de l’alliage 2024 comme dans la plupart des alliages
d’aluminium industriels, les solutés à l’origine de la précipitation durcissante sont
introduits en concentration susamment faible ce qui permet d’utiliser le modèle de
la solution régulière pour déterminer les solvus d’équilibres des phases et prévoir leur
stabilité[53, 115]. Dans ce modèle, il y a précipitation si le produit des concentrations
volumiques des solutés est supérieur au produit de solubilité du précipité.
Soit un précipité de composition xe A1ξ1A2ξ2 ...Anξn en dissolution suivant la
réaction :
P = A1ξ1
A2ξ2
...Anξn →
∑
i
ξiAi
avec A1, le constituant principal, et A2, A3, ..., An, les éléments d’alliages. À
l’équilibre, la constante d’équilibre ou produit de solubilité est exprimée comme suit :
KPeq =
∏n
i=1
(
aeqAi
)ξi
aP
(2.10)
avec aP représentant l’activité du précipité P et les aeqAi les activités des éléments
Ai dans la solution solide d’équilibre. Pour une solution régulière susamment diluée,
l’activité du solvant est égale à 1 (aeqA1 ≈ 1) et les activités des éléments d’alliages
peuvent être remplacées par les concentrations molaires d’équilibres (aeqAi ≈ XeqAi).
D’autre part, ap = 1 (composé solide pur). Il en découle que :
KPeq =
n∏
i=2
(
XeqAi
)ξi (2.11)
Par ailleurs, l’énergie libre standard de Gibbs d’une réaction de précipitation eectuée
à température et pression constante est reliée à la constante d’équilibre par la relation
:
∆GP = ∆HP − T ∆SP = −RT lnKPeq (2.12)
où ∆HP est l’enthalpie standard de la réaction ou l’enthalpie de formation du précipité
P, ∆SP l’entropie standard de la réaction ou l’entropie de formation du précipité P, R
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la constante universelle des gaz parfaits et T la température absolue.
Il s’ensuit nalement que :
ln
[
n∏
2
(
XeqAi
)ξi] = −∆HP
RT
+
∆SP
R
⇔
n∏
2
(
XeqAi
)ξi = KP exp(−∆HP
RT
)
(2.13)
avec KP une constante lié à l’entropie standard de la réaction.
Cette relation permet d’estimer le solvus d’équilibre d’un précipité en fonction de la
température. Bien que la relation 2.13 permette d’estimer le solvus d’équilibre d’un
précipité en fonction de la température, elle n’est pas susante pour déterminer
chaque concentration d’équilibre. Dans le cas d’un précipité ternaire, une deuxième
relation est nécessaire. Cette relation provient soit de l’hypothèse de l’égalité des
vitesses de croissance du précipité quelque soit le soluté considéré, soit de l’hypothèse
pseudo binaire [53] dans le cas d’un alliage pseudobinaire. Dans le cadre de notre
modèle, cette deuxième relation sera établie en supposant une égalité des vitesses de
croissance du précipité quelque soit le soluté considéré (voir la relation 2.31 dans la
section 2.2.2.1).
2.2.1.2 Énergie totale de germination et barrières thermodynamiques
Pour qu’une transformation puisse s’eectuer, il est nécessaire que l’enthalpie libre∆G
du système diminue. Lors de la germination à partir d’une solution solide sursaturée,
trois types de contribution énergétique composent l’enthalpie libre du système. Tout
d’abord, un terme d’ordre chimique correspondant à l’enthalpie libre volumique
de changement de phase ∆GV (ou Énergie libre de Gibbs pour le changement
de phase), et, représentant le changement de réseau cristallin d’un certain volume
de matière initialement de type solution solide et devenant le précipité. Ensuite,
deux autres termes représentent pour l’un, l’enthalpie libre surfacique ∆GS et, pour
l’autre, l’enthalpie libre volumique de distorsion élastique ∆Gel. Généralement, la
transformation d’une phase en une autre phase se manifeste par l’apparition de germes
de la nouvelle phase, c’est-à-dire de petits éléments de volume qui sont séparés de
la phase mère par une interface d’énergie supercielle γP/SS et qui sont déformés
élastiquement à cause du désaccord entre le réseau du précipité et celui de la matrice
ou à cause de leur volume molaire diérent. La germination s’accompagne donc d’une
variation globale d’enthalpie libre ∆G qui est la somme de ces trois contributions.
Énergie libre de changement de phase ∆GV
De manière générale, dans le cas de la précipitation d’un composé P stœchiométrique
dans une solution solide suivant la réaction de précipitation∑
i
ξiAi → P = A1ξ1A2ξ2 ...Anξn
avec A1 le solvant et A2, A3, ..., An les éléments d’alliages.
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L’énergie de Gibbs volumique ∆GV (J/m3) de changement de phase est donnée par
la relation :
∆GV =
RT
Vm−p
ln

∏
i
(
aeqAi
)ξi
∏
i
(
aSSAi
)ξi
 (2.14)
avec assAi activité de l’élément chimique Ai dans la solution solide sursaturée
aeqAi activité de l’élément Ai dans la solution solide d’équilibre
ξi coecient stœchiométrique de l’élément Ai dans le précipité P
Vm−p volume molaire du précipité (m3/mole précipité)
R constante des gaz parfaits
T température
Énergie libre de surface ∆GS
L’énergie de surface ∆GS ou γ (J/m2) résulte, d’une part, de la modication des
liaisons chimiques à travers l’interface entre le précipité et la solution solide, d’autre
part de l’énergie stockée dans les dislocations interfaciales. En eet, les atomes de
part et d’autre de l’interface ne peuvent pas toujours être arrangés de manière à
ce qu’ils soient tous séparés par leurs distances habituelles dans la solution solide.
L’énergie de liaison entre ces atomes est donc modiée et correspond à une partie
de l’énergie d’interface. L’autre partie correspond à l’introduction d’éventuelles
dislocations venant accommoder les écarts de réseaux cristallins des deux entités
précipités et solution solide. Notons par ailleurs que l’énergie d’interface dépend
de la température. Cependant, dans la plupart des cas, une énergie d’interface
indépendante de la température est considérée. Dans certains alliages comme le
2024-T351, il pourrait être nécessaire de complexier la dépendance de l’énergie
d’interface par rapport à la température et à la taille des précipités[116]. L’interface
précipité/matrice est caractérisée par sa cohérence cristallographique, dénie par le
degré d’adéquation entre les deux réseaux cristallins. Diérents types d’interfaces sont
rencontrés (gure 2.4) :
• Les interfaces cohérentes : le paramètre de maille de la matrice est égal à celui
du précipité, et leurs réseaux cristallographiques sont similaires. Dans ce cas, il
n’y a pas de dislocations à l’interface, et l’énergie d’interface est alors très faible;
• Les interfaces semi-cohérentes : il existe à l’interface, quelques dislocations
venant accommoder les écarts de réseaux cristallins. Les paramètres de maille
de la matrice et du précipité sont légèrement diérents;
• Les interfaces incohérentes : à l’interface entre la matrice et le précipité,
un très grand nombre de dislocations viennent accommoder les désaccords
entre les paramètres de maille, mais aussi l’inadéquation entre les orientations
cristallographiques. Cela induit une grande quantité d’énergie stockée à
l’interface et donc une énergie d’interface γ élevée.
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(a) Précipité cohérent (b) Précipité semi-cohérent
(c) Précipité incohérent
Figure 2.4: Types de précipités selon l’interface matrice/précipité
Par ailleurs, l’éventuel changement d’interface est aussi une conséquence de
l’évolution de la précipitation (gure 2.5). En eet, puisque d’une part l’évolution de
la précipitation correspond à la croissance de précipités existants, et, d’autre part, à
l’apparition éventuelle de nouveaux précipités de composition chimique diérente, une
accommodation est necéssaire à l’interface entre les précipités et la solution solide. Cela
explique le changement d’interface.
Figure 2.5: Changements d’interfaces durant la précipitation
Énergie élastique de distorsion des réseaux
L’énergie de distorsion élastique résulte du désaccord entre le réseau de la matrice
et celui du précipité, de la diérence entre le volume molaire du précipité et celui
de la matrice, mais aussi de la forme du précipité et la cohérence de l’interface.
Si les paramètres de réseaux entre la matrice et le précipité dièrent légèrement,
le réseau se déforme élastiquement près de l’interface engendrant une certaine
énergie de déformation. Avec l’augmentation de cette énergie de déformation, il peut
devenir énergétiquement plus favorable de remplacer l’interface cohérente par une
interface semi-cohérente dans laquelle la déformation élastique est accommodée par
des dislocations interfaciales. Cela conduit à une baisse de l’énergie de déformation et
à une augmentation de l’énergie d’interface. Au fur à mesure que la taille du précipité
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augmente, l’énergie d’interface par unité d’aire augmente (car progressivement
l’interface cohérente devient semi-cohérente puis incohérente) et l’énergie élastique
due à l’écart de paramètre de maille diminue, conduisant ainsi à une énergie de
distorsion élastique uniquement due à la variation de volume molaire. Quelques
modèles issus de la littéraure sont recensés ci-dessous :
• Selon Barnett et al. (1974) [117] , l’expression de l’énergie de distorsion par unité
de volume ∆Gel pour un précipité sphérique et cohérent est donnée par :
∆Gel = 3δ
2
mpχp
[
1−
(
1+
χm
χp
(
3 (1− νm)
1+ νm
− 1
))−1]
(2.15)
δmp, χm, χp, µm et µp sont déterminés comme suit :
δmp =
ap−am
am
; χm = µm
(
1+ νm
1− 2νm
)
; χp =
µp(1+ νp)
1− 2νp
µm =
Em
2(1+ νm)
; µp =
Ep
2(1+ νp)
avec µm (resp. µp) le module de cisaillement de la matrice
(resp. du précipité);
νm (resp. νp) le coecient de poisson de la matrice (resp. du precipité);
Em (resp. Ep) le module de Young de la matrice (resp. du precipité);
am (resp. ap) le paramètre de maille du réseau de la matrice
(resp. du précipité).
Dans le cas où l’elasticité est supposée homogène et isotrope (Em = Ep et νm =
νp = 0.33), l’expression 2.15 devient :
∆Gel ' Em
1− νm
δ2mp (2.16)
• Pour un précipité incohérent, le désaccord des paramètres de maille et
l’inadéquation entre les orientations cristallographiques entraînent une faible
cohésion à l’interface entre la matrice et le précipité. En conséquence, l’interface
ne transmet au précipité que des contraintes hydrostatiques, car toute contrainte
de cisaillement appliquée à l’interface est relaxée par un glissement interfacial.
Dans le cas de précipités indéformables, de forme ellipsoïdale et de demi-axes
a, b=a, et c, Nabarro (1940) [118] exprime l’énergie de distorsion élastique par
unité de volume par la relation suivante :
∆Gel =
Em
3(1+ νm)
(
∆V
V
)2
f
( c
a
)
(2.17)
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avec ∆V
V
l’écart de volume molaire entre la matrice et le précipité
(donné par la relation 2.18);
f une fonction de forme dépendant du rapport c
a
.
∆V
V
=
Volume molaire de la matrice − Volume molaire du précipité (J/mole d’atomes)
Volume molaire de la matrice
(2.18)
• Pour les précipités semi-cohérents, il est très dicile d’exprimer l’énergie de
distorsion élastique. Il n’existe pas de modèles dans la littérature.
Énergie libre totale de germination
Pour décrire la germination, l’eet de toutes les composantes de l’énergie libre de
formation d’un germe doit être pris en compte. Toutes ces composantes constituent
autant de barrières thermodynamiques à la germination. Il n’y a germination que si la
formation d’un germe s’accompagne d’une baisse de l’enthalpie libre ∆G du système.
En faisant l’hypothèse que la déformation élastique est concentrée dans le germe (et
pas dans la solution solide), la variation d’énergie libre ∆G globalement nécessaire à
la formation d’un germe de volume Vg et de surface Sg est la somme algébrique des
trois termes :
∆G = (∆GV +∆Gel)Vg +∆GS.Sg (2.19)
avec ∆GV < 0 dans le cas d’une solution solide sursaturée; ∆GS > 0; ∆Gel > 0.
∆G = ∆GV + ∆GS + ∆Gel
∆GV ∆GV + ∆Gel
∆G
∆G∗
∆Gel
rr∗
∆GS
r∗kT
Figure 2.6: Énergie totale de germination
Deux mécanismes de germination sont généralement distingués:
• la germination homogène qui fait référence à l’apparition de germes au sein de
la solution solide sursaturée;
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• la gemination hétérogène qui se réfère à la formation des germes
préférentiellement sur les défauts du réseau cristallins (dislocations par
exemple) ou sur les interfaces préexistantes entre les diérents grains ou les
précipités déjà présents.
Par ailleurs, l’expression de l’enthalpie libre dépend de la forme des précipités et du
type de germination.
Morphologie des précipités La forme préférentielle des précipités est celle qui
minimise la somme de l’énergie interfaciale et l’énergie de distorsion élastique. Du
fait de la proportionnalité entre l’énergie de distorsion élastique et le volume des
précipités et celle entre l’énergie d’interface et la surface, on admet que le système
tendra à minimiser la composante dominante en fonction du ratio entre la surface
et le volume caractéristique des précipités. Ainsi, pour les plus petits précipités, le
système tendra d’abord à minimiser l’énergie d’interface, car elle est dominante. Cela
aura pour conséquence l’apparition de précipité cohérents (faible énergie d’interface).
Les alliages d’aluminium Al-Cu-Mg tel que le 2024 renferment selon les cas un ou deux
types de précipités :
• Précipité S’/S
Les précipités S’ sont généralement confondus avec les précipités S. En eet, ils
sont susamment proches en composition et en structure cristalline [119] . Selon
plusieurs auteurs [120], ils ont pour compositionAl2CuMg et cristallisent selon
une maille orthorhombique (la structure des précipités S’ est un peu distordue
par rapport à la structure des précipité S) composée de seize atomes par maille
avec comme paramètres a=0.40 nm, b=0.923 nm, et c=0.714 nm . Selon Starink
et al. (1999) [121] , la phase S’ a une forme en bâtonnet, et présente un ratio entre
la longueur et le rayon supérieur à 10. Dans notre cas, ce ratio est choisi égal à
10.
• Précipités GP
La stœchiométrie et la structure des précipités GP est très incertaine et fait
l’objet de beaucoup de controverse. L’analyse à la sonde tomographique 3D
suggère que le ratio atomique Cu|Mg dans les co-clusters (ou zones GP) est
approximativement de 1|1 et que la concentration atomique en cuivre est de 10
% [122, 123]. Des formules chimiques suggérées sont Al8CuMg selon Starink
et al. [122, 124] et Al2CuMg selon Wolverton [22]. Nous supposerons dans le
cadre de notre étude une stœchiométrie 8/1/1
Germination homogène Dans le cas d’un précipité sphérique de rayon r, la
variation d’enthalpie libre de germination s’écrit :
∆G =
4
3
pir3 [∆GV +∆Gel] + 4pir
2γp/ss (2.20)
Avec ∆GV et ∆Gel, les variations d’enthalpie libre par unité de volume, et, γp/ss,
l’énergie d’interface entre le précipité et la solution solide. L’expression de ∆G met
en évidence que pour les petites valeurs de r, le terme d’énergie libre de surface est
dominant. Par contre, lorsque r est augmente, le terme d’enthalpie libre volumique
nit par être prépondérant. Pour que le germe puisse être en regime de croissance, il
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doit atteindre un rayon critique r∗, et, donc franchir une barrière de potentiel ∆G∗.
Le rayon critique est obtenu pour :
∂∆G
∂r
= 0
Le rayon critique et l’énergie critique ont alors pour expression :
r∗ =
−2γp/ss
∆GV +∆Gel
(2.21)
∆G∗ =
16piγ3p/ss
3 (∆GV +∆Gel)
2
(2.22)
Les nouveaux germes formés ne seront stables et pourront croître que si leur rayon est
légèrement supérieur à r∗
(
d∆G
dr < 0
)
. Ainsi, on admet généralement que les germes qui
apparaissent auront un rayon légérement supérieur à r∗, appelé rayon de germination
r∗kT et donné par la relation [125] :
r∗kT = r
∗ +
1
2
√
kB T
piγp/ss
(2.23)
avec kB constante de Boltzmann
T température
Germination hétérogène Dans le cas de la germination hétérogène, les expressions
de l’énergie totale de germination ou du rayon critique sont plus complexes à
déterminer. Dans le cas de la germination d’une particule sur un plan, l’énergie critique
de germination dépend aussi de l’angle de contact θ, et ne dière de l’énergie critique
du cas homogène que par la présence d’une fonction d’interface f(θ).
∆Ghe´te´roge`ne = ∆Ghomoge`ne.f(θ) (2.24)
Dans le cas représenté sur la gure 2.7, la fonction f est déni par :
f(θ) =
(1− cosθ)2 (2+ cosθ)
4
(2.25)
θ
GP
germe S’
Figure 2.7: Germination hétérogène sur une surface plane
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Choix du type de germination Pour notre modèle, la germination considérée sera :
• homogène pour les précipités GP;
• hétérogène pour les précipité S’. La germination hétérogène des précipités S’
peut se faire sur les précipités GP existants, sur les joints de grains, et, sur les
dislocations. Cependant, dans une première approche, ne sera considérée que la
germination hétérogène sur les précipités GP existants.
Flux de germination
Plusieurs auteurs [126, 127, 128]ont décrit le processus de germination en utilisant
des grandeurs thermodynamiques pour modéliser la germination. Leurs travaux ont
conduit à la théorie classique de la nucléation ou CNT(Classical Nucleation Theory).
Volmer et Weber[126] ont donné les fondements de la théorie classique de la nucléation
en reprenant les concepts de capillarité et d’équilibre thermodynamique de Gibbs[129].
Zeldovich[128] contribuera à la forme actuelle de la théorie. Finalement, l’expression
du ux de germination (nombre de germes critiques de rayon r∗kT formés par unité de
temps et de volume) en régime stationnaire est exprimée comme suit :
J = NsZβ exp
(
−∆G∗
kT
)
(2.26)
avec Ns
[
nombrede sites/m3
]
nombre de sites de germination homogène
ou hétérogène potentiellement disponibles
par unité de volume;
Z [constante] facteur de Zeldovich exprimant la
probabilité qu’a un germe de rayon
r∗kT de croître. Ce facteur est donc toujours
inférieur à 1, autrement dit, seuls certains
germes de rayon critique r∗kT seront
nalement aptes à croître,les autres se
dissolvant;
β
[
s−1
]
taux d’accrochage des atomes de soluté sur
le précipité. Il représente la fréquence à
laquelle un atome de soluté se condense sur
un précipité (pour assurer sa croissance)
lors de son déplacement au hasard dans la
solution solide;
∆G∗ barrière de potentiel ou énergie critique de
germination.
Dans le cas d’un précipité sphérique, Z et β sont exprimés comme suit [128, 63] :
β =
4pi(r∗kT )
2
a4mAl
(∑
i
1
Xai−ssDi
)−1
Z =
Vm−p
2pi(r∗kT )2
√
γp/ss
NART
(2.27)
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où Xai−ss représente la concentration atomique des solutés i dans la solution solide,
Di, le coecient de diusion des solutés i dans la solution solide, Vm−p, le volume
molaire du précipité, et NA, le nombre d’Avogadro, amAl , le paramètre de maille de
l’aluminium.
L’expression du ux de germination exposée ci-dessus (2.26) suppose que le régime
stationnaire est atteint, ce que nous avons considéré dans notre modèle.
Notons, tout de même, que le régime stationnaire est atteint après un temps
d’incubation τ. Pour tenir compte du régime transitoire, le ux de germination en
régime stationnaire (2.26) doit être multiplié par une fonction d’incubation f(τ, t)
indépendante de la forme des précipités, et, exprimée classiquement comme suit :
f(τ, t) = exp(−τ/t), avec τ = 2
piβZ2
[125] (2.28)
Perez et al. [130] proposent une autre expression de la fonction d’incubation plus en
accord avec les modélisations atomistiques de type Monte-Carlo :
f(τ, t) = 1− exp(−τ/t) (2.29)
2.2.2 CINÉTIQUE DE PRÉCIPITATION
2.2.2.1 Croissance/Dissolution d’un précipité dans une solution solide sursaturée
La croissance d’un précipité implique qu’un dépôt d’atomes s’eectue à sa surface.
Cela nécessite un transport d’atomes de la solution solide vers l’interface solution
solide/ précipité puis une organisation de ces atomes selon une certaine structure
cristallographique (celle du précipité). Le phénomène limitant la croissance d’un
précipité sera donc :
1. la diusion (à plus ou moins longue portée) des atomes ou solutés dans la
solution solide; La croissance nécessite surtout le transport des atomes (solutés)
de la solution solide vers l’interface. Dans ce cas, la croissance est dite "controllée
par la cinétique de diusion"
2. le transport (localisée) des atomes ou solutés à l’interface entre le précipité et
la solution solide; La croissance nécessite surtout un accrochage des solutés à
l’interface et un réarrangement atomique locale. Dans ce cas, la croissance est
dite "controllée par la cinétique d’interface"
3. un mode mixte où la croissance est limitée par les deux phénomènes
mentionnées ci-dessus.
Dans notre cas, nous ferons l’hypothèse d’une croissance limitée par la cinétique de
diusion.
À l’amorce de la germination, le prol de concentration dans la solution solide est
initialement horizontal(gure 2.8a). Comme illustré sur la gure 2.8b, un gradient
chimique apparaitra dans la solution solide pendant une période transitoire suite à
la croissance des précipités (ceci est surtout avéré dans l’hypothèse d’une croissance
limitée par la cinétique de diusion). Il est généralement admis que ce gradient
résultant s’établit de façon à obtenir un équilibre local au niveau de l’interface
précipité/solution solide. Cet équilibre est obtenu dès lors que la concentration
interfaciale de la solution solide atteint Xi. La croissance s’eectue ensuite en régime
permanent ou stationnaire(gure 2.8c), ce qui signie que :
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• la concentration de la solution solide à l’interface sera Xi pour toute particule de
rayon R, indépendemment du temps;
• la concentration de la solution solide loin de l’interface restera XSS.
r
Xss
X 
XP 
(a) Pas d’équilibre entre
la solution solide et le
précipité
r
Xss
Xi 
X 
XP 
(b) Croissance en régime
transitoire
r
Xss
Xi 
XP 
(c) Croissance en régime
permanent
Figure 2.8: Évolution du prol de concentration lors de la croissance
Si le phénomène limitant est la diusion du soluté B en volume, et, r, le rayon du
précipité supposé sphérique, sa vitesse de croissance dr/dt est alors donnée par :
Vp =
dr
dt
=
DB
r
(
XVss−B −XVi−B
Xvp−B −XVi−B
)
(2.30)
avec:
DB, coecient de diusion du soluté B dans la solution solide
XVss−B , concentration volumique de la solution solide en soluté B
XVi−B , concentration volumique de la solution solide en soluté B à l’interface solution
solide/précipité
Xvp−B : concentration voumique du précipité en soluté B.
La stœchiométrie des précipités GP (8/1/1) et S’ (2/1/1) permet de faire l’hypothèse de
l’égalité des vitesses de croissance quelque soit le soluté (soli) considéré, et, la relation
suivante peut ainsi être déduite :
Vp = Vpsol1 = · · · = Vpsoln
⇒ Dsol1
r
(
XVss−sol1
−XVi−sol1
Xvp−sol1
−XVi−sol1
)
= · · · = Dsoln
r
(
XVss−soln −XVi−soln
Xvp−soln −XVi−soln
)
(2.31)
Relations permettant de calculer les concentrations interfaciales
Les concentrations d’équilibre à l’interface entre la solution solide et un précipité de
rayon r à une température donnée sont dénies de façon analogue aux concentrations
d’équilibre entre la solution solide et un précipité de rayon inni (interface plane
entre le précipité et la solution solide). Nous avons vu que la connaissance de ces
concentrations interfaciales est nécessaire pour modéliser la cinétique de précipitation.
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Pour un précipité donnant lieu à une interface d’une certaine courbure avec la matrice,
l’énergie d’interface augmente l’enthalpie libre du précipité et modie le produit de
solubilité à l’interface matrice/précipité. Ceci est connu sous le nom d’eet Gibbs-
Thomson.
Le produit de solubilité qui représente les concentrations de la solution solide en
équilibre avec un précipité est aecté par l’énergie de surface précipité/solution solide,
puisque celle-ci entraine une augmentation de l’enthalpie libre du précipité. Dans le
cas d’un précipité ayant une interface plane avec la matrice ou d’un précipité de rayon
inni, la surface enveloppe est négligeable devant le volume si bien que l’enthalpie
libre du précipité n’est pas aectée par l’énergie de surface. Par contre, lorsque le
rayon décroit, la surface enveloppe ne peut plus être considérée comme négligeable
devant le volume si bien que l’enthalpie libre du précipité est aectée par l’énergie
de surface. L’augmentation du produit de solubilité à cause de l’énergie d’interface est
l’eet Gibbs-Thompson. Pour un précipité sphérique de rayon r, le produit de solubilité
Kr est esprimé comme suit :
Kr = K∞ exp
(
2γp/ssVm−p
rRT
)
(2.32)
avec Vm−p le volume molaire du précipité (m3/mole précipité);
γp/ss l’énergie d’interface entre le précipité et la solution solide;
K∞ le produit de solubilité à l’équilibre entre la solution solide
et un précipité de rayon inni (donné par la relation 2.13).
Ainsi les concentration interfaciales peuvent être déterminées en résolvant le
système d’équations formé par les relations 2.13 et 2.32.
2.2.2.2 Rôle des lacunes
Un aspect essentiel des premiers stades de décomposition de la solution solide est
l’eet des lacunes. En eet, la cinétique de précipitation est régie non seulement par la
sursaturation en solutés et la diusion des atomes de soluté dans la matrice, mais aussi
par la sursaturation en lacunes créée dans la matrice à température ambiante après
mise en solution à haute température et trempe rapide. Cette sursaturation en lacunes
va donc conduire à une augmentation du coecient de diusion des solutés d’un
facteur λ en début de maturation. Dans le cas des alliages Al-Cu, ce facteur est de l’ordre
de 107à 108. Le coecient de diusion d’un soluté dans une matrice présentant une
concentration d’équilibre en lacunes à une température T est classiquement exprimé
par la loi d’Arrhenius :
D
e´quilibre
solute´ = D0solute´ exp
(
−
Q
RT
)
(2.33)
Le coecient de diusion d’un soluté dans une matrice présentant une
concentration en lacunes hors équilibre à une température donnée T est :
D
hors−e´quilibre
solute´ = λD0solute´ exp
(
−
Q
RT
)
où λ =
X
Tmaturation
lac
X
eq−Tmaturation
lac
(2.34)
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avec Q énergie d’activation de la diusion des solutés
D0solute´ terme pré-exponentiel du coecient de diusion des solutés
X
Tmaturation
lac concentration en lacunes à la température de maturation
(température de mise en solution)
X
eq−Tmaturation
lac concentration d’équilibre en lacunes
(température de maturation)
Au cours de la maturation, les lacunes vont progressivement s’annihiler en migrant
vers des défauts de type joints de grains, sous joints de grains, ou dislocations. En
conséquence, le coecient de diusion des solutés sera réduit progressivement jusqu’à
sa valeur d’équilibre.
L’évolution de la concentration en lacunes peut être déterminée en résolvant
l’équation qui régie la cinétique d’annihilation [131] :
∂X
Tmaturation
lac
∂t
= −
X
Tmaturation
lac −X
eq−Tmaturation
lac
τl
(2.35)
avec τl, une constante de temps.
Les expressions de τl et de la concentration d’équilibre en lacunes Xeq−Tmaturationlac
sont données ci dessous :
τl =
l2
4pi2Dlac
=
l2
4pi2νa2m exp
(
−∆HmRT
) [131] (2.36)
X
eq−Tmaturation
lac = A exp
(
−
∆Hf
RT
)
α(T) [132] (2.37)
avec Dlac coecient de diusion des lacunes
l demi-distance entre puits de lacunes
∆Hm enthalpie de migration des lacunes
(correspondant au saut d’une lacune vers un site ou inversement)
ν fréquence de saut de lacunes
A constante liée à l’entropie de formation des lacunes
∆Hf enthalpie de formation des lacunes
α coecient d’interaction solutés/lacunes.
Pour prendre en compte les interactions solutés/ lacunes, certains auteurs [133] ont
proposé, pour des alliages ternaires, et, pour une structure cristallographique cubique
à faces centrées (CFC), l’expression 2.38. Notons tout de même que dans notre modèle,
l’interaction solutés/lacunes est négligée (α = 1) dans une première approche.
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α(T) = 1− 12(Xsolute´1 +Xsolute´2)
+ 12
[
Xsolute´1 exp
(
Elacune/solute´1
RT
)
+Xsolute´2 exp
(
Elacune/solute´2
RT
)]
(2.38)
2.2.3 ÉTAT DE L’ART SUR LES MODÈLES DE PRECIPITATIONS EXISTANTS
De nombreuses études ont porté sur la modélisation de la précipitation. La description
de l’évolution de la précipitation passe par la connaissance de plusieurs paramètres
physiques des précipités comme leur structure cristallographique, leur morphologie,
leur composition chimique, leur distribution, etc. La connaissance de ces paramètres
couplée à l’utilisation de modèles thermodynamiques et cinétiques permet de
décrire l’évolution de la précipitation. Cependant, les modèles thermodynamiques et
cinétiques peuvent être implémentés de diérentes façons. Deux types d’approches
sont généralement rencontrées :
• les modèles à rayon moyen où la distribution de taille des précipités est
représentée uniquement par son rayon moyen et par la densité volumique de
précipités;
• les modèles multi-classes où la distribution des précipités est discrétisée en
plusieurs classes selon leur taille. Dans ce cas, l’évolution de la distribution peut
être évaluée par une approche lagrangienne ou eulerienne [perez2008a]. En
eet, d’une part, les modèles multi-classes peuvent être "eulerien", où l’évolution
de la distribution discrétisée est déterminée en fonction des échanges de ux
entre classes voisines. D’autre part, les modèles multi-classes peuvent être
"lagrangien", où l’évolution de chaque classe de la distribution est déterminée
individuellement au cours du temps.
Les modèles à rayon moyen bien que performants dans certains cas, restent limités
pour des traitements thermiques complexes comme dans le cas du FSW. Par exemple,
deux distributions distinctes seront considérées identiques dès lors qu’elles ont le
même rayon moyen, Par conséquent, les changements à rayon moyen constant
(notamment la dissolution à rayon moyen constant) ne peuvent être reproduits. Dans
notre étude, une approche multi-classe sera ainsi préférée.
2.2.4 DESCRIPTION DU MODÈLE CHOISI
Le modèle utilisé dans notre étude est un modèle multi-classe "eulerien" basé sur le
modèle de Myhr et Grong[60], lui même, inspiré, par ailleurs, du modèle Kampman
Wagner Numerical Model (KWN) [57], et où l’évolution de la distribution est
déterminée en évaluant les ux entre classes voisines.
2.2.4.1 Détermination de la loi de croissance/dissolution
L’étude de l’évolution de la population de précipités nécessite de discrétiser le rayon
des précipités de façon à les ranger dans des classes de rayon donné. La loi de
croissance/dissolution revient alors à écrire, pour chaque classe, un bilan de l’évolution
du nombre de précipités tenant compte :
• du ux de précipités entrant ou sortant;
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• d’une éventuelle apparition de précipités résultant d’un processus de
germination.
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Figure 2.9: Évolution d’une population de précipité
Considérons à un instant t donné, une distribution de précipités rangés par classe
en fonction de leur taille (rayon) et de leur densité (nombre de précipités par unité de
volume). Au bout d’une durée dt (ou à un instant t+dt), la densité de chacune des classes
composant cette distribution évoluera (gure 2.9). En eet, selon leur taille par rapport
à la taille critique de germination, les classes (ou précipités rangés par classe) seront
en régime de croissance ou de dissolution. La loi d’évolution du nombre de précipités
dans une classe de rayon donnée peut s’exprimer par une loi de conservation sur la
densité volumique de précipités dans cette classe :
∂N
∂t
= −
∂J
∂r
+ Sr (2.39)
avec ∂N
∂t
variation temporelle du nombre de précipités par unité de
volume dans une classe de rayon r donné
∂J
∂r
variation spatiale de la densité de ux de précipités aux
interfaces d’une classe de rayon donnée
Sr ux de germination (terme source) représentant le nombre de
germes par unité de volume et de temps apparus lors de l’étape
de germination
Considérons une classe i, qui échange des ux Ji et Ji−1 respectivement avec les
classes adjacentes i+1, et i-1 (gure 2.10). Si la classe i est en croissance, les précipités
qui s’y trouvent vont grossir de dr pendant dt, si bien qu’un certain nombre d’entre
eux va être amené à quitter la classe i pour être comptabilisé dans la classe i+ 1 de
rayon supérieur, d’où, pour la classe i, un ux sortant Ji. Parallèlement, si la classe i− 1
est en croissance, les précipités qui s’y trouvent vont également grossir, si bien qu’un
certain nombre d’entre eux va être amené à quitter la classe i−1 pour être comptabilisé
dans la classe i de rayon supérieur, d’où, pour la classe i, un ux entant Ji−1.
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Figure 2.10: Distribution de classes de précipités
La densité de ux de précipités J (nombre de précipités par unité de surface et de
temps) peut être reliée àN (nombre de particules par unité de volume) et à Vp(vitesse
de croissance ou dissolution des particules) par la relation suivante :
J = N ∗ Vp (2.40)
La loi 2.39 donnant l’évolution du nombre de précipités peut alors se réecrire sous
la forme suivante :
∂N
∂t
= −
∂NVp
∂r
+ Sr (2.41)
En intégrant la relation 2.41 sur l’espace et le temps sans le terme source (car la
germination et la croissance/dissolution sont traitées de façon découplée) :
ri∫
ri−1
t+∆t∫
t
∂N
∂t
dtdr = −
t+∆t∫
t
ri∫
ri−1
∂NVp
∂r
drdt (2.42)
De la loi précédente (2.42), se déduit le schéma implicite suivant :(
Nt+∆ti −N
t
i
)
∆r =
[(
Nt+∆tVp
)
ri−1
−
(
Nt+∆tVp
)
ri
]
∆t (2.43)
Avec:
(
Nt+∆tVp
)
ri−1
=
N
t+∆t
i−1 Vpri−1 si Vpri−1 > 0
Nt+∆ti Vpri−1 si Vpri−1 < 0
(2.44)
et
(
Nt+∆tVp
)
ri
=
Nt+∆ti Vpri si Vpri > 0Nt+∆ti+1 Vpri si Vpri < 0 (2.45)
Quatre situations peuvent se présenter selon le signe des vitesses aux interfaces de
la classe centrale, et selon la position du rayon critique r* par rapport aux classes de la
distribution. Cependant, une des quatre situations est impossible. Les cas possibles et
les expressions des lois qui en découlent sont résumés sur la gure 2.11.
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Figure 2.11: Diérents cas possibles selon le signe des vitesses aux interfaces
Chaque classe centrale i donne lieu à une équation d’évolution du type :
ai,i−1N
t+∆t
i−1 + ai,iN
t+∆t
i + ai,i+1N
t+∆t
i+1 =
∆r
∆t
Nti (2.46)
Pour n classes, n équations où les termes représentent les termes de la matrice des
vitesses de croissance/dissolution, seront ainsi obtenues. Si i est la classe centrale,
et j une classe adjacente gagnant ou perdant des particules , alors le terme de
vitesse correspondant est noté ai,j où aij. Précisons que pour la première classe de
la distribution, comme la germination et la croissance/dissolution sont découplées,
le terme ai,i−1 représentant la classe adjacente inférieure est nul (pas de classe
inférieure, donc pas de ux pouvant y provenir). De manière analogue, le terme ai,i+1
représentant la classe adjacente supérieure est aussi nul pour la dernière classe de la
distribution (pas de ux provenant d’une classe supérieure).
Un système linéaire à résoudre ( 2.47) est donc obtenu.

a11 a12 0 0 0 · · · 0 0
a21 a22 a23 0 0 · · · 0 0
0 a32 a33 a34 0 · · · 0 0
0 0 a43 a44 a45 · · · 0 0
... ... ... ... ... . . . ... ...
0 0 0 0 0 · · · an,n−1 ann


Nt+∆t1
Nt+∆t2
Nt+∆t3
Nt+∆t4
...
Nt+∆tn

=
∆r
∆t

Nt1
Nt2
Nt3
Nt4
...
Ntn

(2.47)
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Par ailleurs, la fraction volumique fvP d’un précipité P compte tenu de sa distribution
à un instant t donné s’exprime comme suit :
fvP =
∑
i
(
4
3
+αP
)
piNi r
3
i (2.48)
avec αP le facteur de forme du précipité P. Dans le cas d’un précipité
sphérique, αP = 0.
Le modèle métallurgique est utilisé pour la mise en place d’un code de calcul
dédié à la précipitation. An de permettre une intégration aisée dans la plate-
forme de calcul DEM qui sera utilisée pour le reste de l’étude, le développement du
programme de calcul a nécessité tout d’abord la mise en place d’un modèle Orienté
Objet rigoureux et pertinent. Cette étape est très importante, car les performances
du programme dépendront directement de la qualité du modèle orienté objet. Le
programme, développé en langages C++ et Python, bénéce donc non seulement de
la performance, de la robustesse et de la rapidité des bibliothèques C++, mais aussi de
la souplesse du langage Python.
2.2.4.2 Choix du pas de temps
Le pas de temps ∆t est calculé automatiquement à chaque incrément de façon à
s’assurer que les précipités présents dans une classe passent obligatoirement par les
classes adjacentes. Cela implique donc que la classe ayant la vitesse de croissance ou
d’interface la plus élevée (Vmaxint ) croisse au maximum de
∆r
2 . Le pas de temps s’exprime
donc comme suit :
∆t =
∆r
2 |Vmaxint |
(2.49)
avec Vmaxint = max
i
(Vinti) Vinti représentant la vitesse d’interface ou
de croissance/dissolution d’un précipité de
rayon rinti dans une distribution donné.
Notons tout de même que la vitesse de croissance la plus élevée est généralement
atteinte par la plus petite classe de la distribution. En conséquence, le pas de temps
devient très limité et le temps de calcul s’avère très long.
Une piste pour pallier ce problème serait le choix d’une valeur critique de la
distribution. La valeur du pas de temps choisi serait celle qui correspond à des
précipités de rayon inférieur à r
∗
α
, où α est un paramètre réel positif. Selon
Hersent [134] et Gendt [135], une valeur α = 10 pourrait ne pas dégrader la précision
du calcul sur les parties intéressantes de la distribution et accélèrer le calcul.
Toutefois, dans le cas de notre modèle, le paramètreα aura pour valeur 1. Des études
approfondies sont nécéssaires pour améliorer ce point et éventuellement modier ce
paramètre par la suite.
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2.2.4.3 Rayon minimum des précipités et conditions initiales
Au début du calcul, une distribution initiale caractérisée par un nombre de classes n0,
de taille ∆r doit être déni. Cette distribution initiale peut être composée de classes
vides (Ni = 0) ou égale à une distribution provenant d’un calcul ou d’une expérience
préalable. Un précipité qui germera aura une certaine structure et un certain volume.
Le volume minimum que doit occuper une molécule de précipité peut être déduit à
partir des connaissances ou hypothèses sur leur structure et morphologie. Un rayon
minimum correspondant peut ainsi être déterminé. Cela permet d’éviter de prendre en
compte des précipités de taille irréaliste (voir en annexe A.2 le calcul de ce rayon).
2.2.5 BILAN DES HYPOTHÈSES ET DES PARAMÈTRES DU MODÈLE
Dans cette cette section, nous résumons toutes les hypothèses eectuées et tous les
paramètres utilisés pour le modèle.
2.2.5.1 Hypothèses
Dans les travaux présentés ici, la recherche de compromis entre pertinence et simplicité
de la modélisation nous amène à eectuer plusieurs hypothèses :
• 2 types de précipités seront considérés : les précipités GP et les précipités S’;
• les précipités GP seront considérés comme sphériques;
• les précipités S’ seront considérés comme ayant une forme de bâtonnet, avec une
forme cylindrique, des bouts hémisphériques, et un facteur de forme constant
égale à 20;
• seule la germination des précipités S’ sur les précipités GP existants sera dans un
premier temps considérée. La germination sur les dislocations et sur les joints de
grains n’est pas considérée en première approche;
• les concentrations d’équilibres seront déterminées avec l’hypothèse de la
solution régulière susamment diluée;
• quelque soit le type de précipités, l’énergie de distorsion élastique est calculée à
partir de la relation 2.16;
• la relation permettant de déterminer les concentrations interfaciales sera
l’equation de Gibbs-Thomson pour des précipités sphériques.
• la vitesse de croissance sera determinée en supposant des précipités sphériques;
• la concentration en lacunes au début de la maturation est présumée égale à la
concentration obtenue en n de mise en solution. En eet, la trempe est supposée
susamment rapide pour ger la concentration en lacunes.
2.2.5.2 Paramètres d’entrée du modèle
À l’initialisation du calcul, un nombre important de paramètres, listés ci-dessous, doit
être déni.
Paramètres de température et de temps
Les conditions initiales de temps, de température de même que les conditions de
chargement thermiques sont nécessaires :
• la température initiale;
• le chargement thermique;
• le pas de temps par défaut, lorsqu’il n’y a pas de précipités formés.
Paramètres de maillage
Les données liées à la distribution initiale sont :
2.2 modélisation de la précipitation 53
• le paramètre de maillage (taille de chaque classe présente dans la distribution);
• le rayon initial de la distribution;
• le nombre initial de classes;
• la distribution initiale pour chaque type de précipité résultant d’un calcul
précédant, dans le cas où la distribution initiale est connue préalablement. En
eet, dans ce cas, le chier de la distribution peut être donné directement par
l’utilisateur.
Données initiales globales
Concernant les solutés (le cuivre et le magnésium, pour l’alliage 2024) :
• les concentrations volumiques initiales en solutés;
• les termes pré-exponentiels du coecient de diusion de chaque soluté;
• l’énergie d’activation de la diusion de chaque soluté;
• la masse volumique des solutés;
• la masse molaire des solutés.
Concernant la solution solide d’aluminium :
• le paramètre de maille de la solution solide ass considéré égale à celui de
l’aluminium amAl (ass = amAl);
• la masse volumique de l’aluminium;
• la masse molaire de l’aluminium;
• le module d’Young de la solution solide (supposée identique à celui de
l’aluminium):
• le coecient de poisson de la solution solide (considéré comme étant celui de
l’aluminium).
Paramètres de diffusion lacunaires
Les propriétés liées aux lacunes :
• l’enthalpie de formation des lacunes (∆Hf);
• l’enthalpie de migration des lacunes (∆Hm);
• l’entropie de formation des lacunes (∆Sf);
• les énergies d’interaction entre chaque soluté et les lacunes Elacune/solutéi ;
• la fréquence de saut des lacunes (fE), nécessaire pour calculer le terme pré-
exponentiel de la vitesse de diusion lacunaire;
• le terme pré-exponentiel du coecient de diusion lacunaire (Dlac0), calculé
comme suit : Dlac0 = amAl2 ∗ fE;
• la demi-distance l entre puits de lacunes;
• la température de mise en solution Tsol;
• la concentration initiale en lacunes (après trempe ou maturation selon la
situation considérée).
Paramètres concernant les précipités
Pour chaque précipité P :
• sa composition chimique;
• la concentration volumique de chaque soluté (donnée par l’utilisateur, ou
calculée automatiquement à partir de la composition chimique et des données
concernant chaque élément chimique);
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• le nombre initial de sites de germination. Selon le type de précipité et
les hypothèses concernant les sites de germination, ce paramètre peut être
nécessaire à l’initialisation ou déduit automatiquement par calculs;
• le terme pré-exponentiel et l’énergie d’activation pour le solvus d’équilibre;
• le volume molaire;
• la variation relative δmp des paramètres de maille entre la matrice (ss) et le
précipité (P) : δmp =
|ass − aP|
aP
;
• l’énergie d’interface par unité de surface γP;
• le facteur de forme αP, représentant le ratio entre la longueur et le rayon du
précipité.
Concernant les précipité de type S ′ :
• l’angle de mouillage θ utilisé dans le calcul de la fonction d’interface fθ,
habituellement nommée fonction de mouillage.
2.2.6 ALGORITHME DE CALCUL
L’objectif du modèle de précipitation est, comme nous l’avons expliqué en introduction,
de pouvoir prédire l’évolution d’une population de précipités au cours du temps et
ce, en fonction d’un cycle thermique imposé. Pour pouvoir obtenir une distribution
de taille de précipités après une durée donnée, une série de calculs est eectuée
pour chaque incrément de temps. Tout d’abord, les concentrations (volumiques) des
éléments chimiques présents dans l’alliage sont actualisées en tenant compte des
précipités déjà existants (voir relation A.9 en annexe). De même, les paramètres
de diusion lacunaire (concentrations d’équilibre, coecients de diusions) sont
déterminés en fonction de la température (relation 2.34). Ensuite, pour chaque type de
précipités, les concentrations d’équilibre de chaque soluté sont calculées. Cela permet
le calcul des diérentes composantes de l’énergie libre nécessaire à la formation d’un
germe (énergie de surface, énergie de changement de phase et énergie de distorsion
élastique). Ensuite, le calcul du ux de germination est eectué en plusieurs étapes
(calcul du rayon critique de germination, du facteur de Zeldovich, de l’énergie de
critique de germination, etc.). An de déterminer la cinétique d’évolution du système et
l’incrément de temps maximal admissible pour l’itération suivante, les concentrations
et vitesses d’interfaces sont calculées en résolvant un système d’équations formé par
les équations de Gibbs-Thomson et d’unicité de la vitesse de croissance/dissolution
quelque soit le soluté. Pour chaque type de précipités, un nombre de germes J∆t
est alors ajouté à la classe de rayon r∗ + ∆r∗. Les coecients aij de la matrice des
vitesses de croissance sont ensuite calculés, permettant alors la résolution d’un système
d’équations linéaires donnant le nombre de précipités de chaque classe en n de pas de
temps. Enn, le temps, la température, les fractions volumiques et le nombre de classes
dans les distributions sont actualisés. Un aperçu général de l’algorithme de calcul est
illustré sur la gure 2.12.
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Figure 2.12: Algorithme de calcul général
2.3 PLATE-FORME DE CALCUL C++ / PYTHON
2.3.1 DESCRIPTION DU MODÈLE ORIENTÉ OBJET
Le but de cette section n’est pas de faire une présentation détaillée du modèle Orienté
Objet mis en place, mais plutôt une brève description. Le code de calcul que nous visons
doit permettre de garantir des performances satisfaisantes, la justesse des calculs et
surtout la possibilité d’élaborer et d’intégrer de nouveaux modèles. Ainsi, un code libre
ou open source qui supporte le paradigme de la Programmation Orientée Objet a été
privilégié.
Besoins
Les besoins qui nous ont conduit à adopter une approche orientée objet sont
globalement :
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• garantir la possibilité d’élaborer et d’intégrer de nouveaux modèles;
• garantir la pérennité et l’évolutivité des concepts;
• permettre d’eectuer des calculs multi-physiques;
• proter des paradigmes de la programmation orientée objet (héritage
encapsulation, polymorphisme, etc.);
• permettre l’intégration dans la plate-forme de calcul GranOO, utilisée pour les
calculs DEM;
• s’assurer d’avoir des performances satisfaisantes;
• garantir un code "open source" et portable sur tout type de système.
Étape de conception
Pour des développements Orientés Objets, l’Unied Modeling Language (UML) est
un outil de modélisation et de description incontournable. Ce langage graphique
normalisé qui permet d’apporter une vue synthétique et didactique a été utilisé tout au
long de l’étape de conception. Les objets possèdent des relations qui leur permettent
d’interagir et de communiquer. Pour représenter ces relations, les "diagrammes de
classes" sont utilisés. Un diagramme de classes montre une vue statique de la structure
des classes constituants le modèle orienté objet.
Historiquement, les premières approches utilisées étaient fonctionnelles et avaient
comme inconvénients d’être peu évolutives et dicilement maintenables. La
programmation orientée objet (POO) a été développée à partir de 1970 et s’est ensuite
répandue à partir des années 1980. La POO propose une organisation diérente où
les traitements et données sont regroupés au sein de mêmes entités : les objets. Ces
derniers sont des entités possédant une identité, un état (ensemble d’attributs) et un
comportement déni par des méthodes. Les objets sont décrits par des modèles : les
classes. Une classe est un modèle qui décrit toutes les propriétés et le comportement
d’une même famille d’objet. Les objets sont alors la concrétisation d’une classe, ou
plus précisément, une instance d’une classe. Un diagramme de classe de notre modèle
métallurgique est présenté sur la gure 2.13. La classe Material modélise un matériau
qui possède une composition chimique (classe ChemicalComposition). Un matériau est
composé de grains (classe Grain) et est caractérisé par un état microstructural déni
par les grains qui le composent.
La classe Grain, qui est une classe abstraite, modélise le grain. Une classe abstraite
est une classe non instanciable, dont l’implémentation n’est pas complète et représente
juste une famille d’objet dont elle sert de base. La classe Grain se dérive en précipité
(classe Precipitate) et en grain de solution solide (SSGrain) : les précipités et les grains
de solution solide "sont des" grains, au sens de l’héritage orienté objet. Les précipités
envisagés en première approche seront les précipités GP (classe GuinierPreston) et S’
(classe Sprime).
La classe ChemicalComposition modélise le concept de composition chimique, faite
d’un ou plusieurs éléments chimiques (classe ChemicalElement) ayant chacun une
concentration (classe Concentration). Pour les grains, les concentrations peuvent
varier donc les concentrations initiales de tous les éléments physiques présents de
même que les concentrations à chaque incrément de temps seront stockées. La
diusion chimique (classe Diusion) s’opère d’un élément chimique à un autre.
Une interface (classe Boundary) peut être soit un joint de grain (type grain-
grain), soit de type grain-précipité ou précipité-précipité. Toutes les classes
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dénies sont : Boundary, ChemicalComposition, ChemicalElement, Computation,
Concentration, Diusion, Grain, GuinierPreston, Hardening, InterfacialConcentration,
Material, Polynomial, Precipitate, Quenching, RadiusDistribution, Sprime, SSGrain,
Temperature, ThermalLoading, ThermoDynamicsConstant, Vacancy. Toutes ces
classes seront regroupées dans une librairie appelée "LibMetallurgical" qui pourra donc
s’insérer dans un code de calcul existant.
Étape de développement
An de faciliter une future intégration dans la plate-forme GranOO, le choix de
développement s’est porté sur une combinaison des langages C++ et Python. En eet,
d’une part, le langage C++ (déjà utilisé pour la plate-forme GranOO) est un langage
qui supporte le style orienté objet, garantit la performance, la robustesse de même
que la portabilité de nombreuses bibliothèques libres. D’autre part, le langage Python
en raison de sa facilité d’utilisation, sa exibilité et sa simplicité, est très utilisé en
recherche et en industrie. De plus, le langage Python est un langage interprété multi
paradigmes et multi plate-forme. L’idée de développement consiste à initialiser le calcul
et instancier les objets issus des données d’entrées en langage python, puis à exécuter
les calculs avec les bibliothèques C++ très performantes, et enn, donner la possibilité
de manipuler les objets et post-traiter les résultats en n de calcul en langage Python.
Figure 2.13: Vue globale du diagramme de classes orienté objet
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Figure 2.14: Architecture de la plate-forme de calcul lié aux aspects métallurgiques
2.4 MODÈLE DE DURCISSEMENT STRUCTURAL
2.4.1 MÉCANISMES DE DURCISSEMENT PAR PRÉCIPITATION DES ALLIAGES D’ALUMINIUM
Dans le cas des alliages d’aluminium de la série 2xxx, les principaux mécanismes de
durcissement proviennent de l’interaction entre les dislocations et les précipités, ces
derniers se comportant comme des obstacles au déplacement des dislocations. Ainsi,
la distribution (taille, nombre de précipités par unité de volume, ...) de ces précipités
(obstacles), leur nature, inuencent directement la mobilité des dislocations. Même
si d’autres composantes peuvent limiter le mouvement des dislocations (contraintes
internes, nature de la solution solide, dislocations initialement présentes), l’eet
des précipités reste majeur. Les principaux mécanismes physiques de durcissement
structural peuvent se classer en trois groupes [136] :
• le durcissement dû aux eets à distance : il résulte de l’apparition de
microcontraintes internes locales dont l’origine est par exemple l’écart de
volume molaire précipités/solution solide ou la diérence entre les constantes
d’élasticité des précipités et de la solution solide.
• le durcissement dû aux eets de cisaillement direct : le cisaillement des précipités
par les dislocations (gure 2.15) dépend des caractéristiques de l’interface
précipité/matrice de même que les propriétés chimiques et cristallographiques
des précipités. La variation de l’énergie des dislocations, l’apparition de nouvelles
interfaces précipités/matrices, ou la création de fautes de structures dans les
précipités sont autant de mécanismes qui peuvent induire le durcissement dans
le cas du cisaillement.
• Durcissement dû aux eets de contournement : par exemple le contournement
d’Orowan représenté sur la gure 2.16
2.4.2 MODÉLISATION DU DURCISSEMENT STRUCTURAL
La précipitation entraine une modication des propriétés mécaniques du matériau
telles que la limite d’élasticité ou la dureté. La principale diculté lors de la
modélisation de l’évolution des propriétés mécaniques est le passage du comportement
microscopique local au comportement macroscopique. Deux approches peuvent être
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Figure 2.15: Cisaillement d’un précipité sphérique dans le plan de glissement d’une
dislocation [113]
Figure 2.16: Franchissement des précipités par contournement d’Orowan [113]
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utilisées pour modéliser l’inuence des précipités sur le mouvement des dislocations.
D’un côté, une approche mécanique en considérant le déplacement d’une ligne
élastique, de tension de ligne donnée, ancrée sur un obstacle et soumise à une
contrainte donnée.
D’autre part, une approche physique qui prend en compte directement les
mécanismes d’interactions entre dislocations et précipités. Les mécanismes conduisant
au durcissement à l’échelle locale sont généralement bien connus. Plusieurs
composantes contribuent au durcissement structural :
• le durcissement par eet taille de grain;
• le durcissement par eet de solution solide;
• le durcissement par écrouissage;
• le durcissement par précipitation.
Des lois d’additivité sont utilisées pour représenter le durcissement structural global
résultant de la contribution de divers modes de durcissement. De manière générale, les
lois d’additions sont de la forme :
σq = σq1 + σ
q
2 (2.50)
Par exemple, dans le cas de durcissements plutôt faibles comme les eets de taille de
grain et de solution solide, les contributions sont additionnées linéairement (q = 1).
Par contre, les contributions importantes, de même nature, mais de fraction volumique
diérente telle que le durcissement des précipités GP et S’, sont généralement
additionnées par une loi pythagoricienne (q = 2). Par ailleurs, lorsque le rayon des
précipités augmente, leur contribution au durcissement devient faible. Par conséquent,
il est généralement admis que la contribution des gros précipités peut être négligée en
première approche.
2.5 VALIDATION
2.5.1 VALIDATION DANS LE CAS DE LA MATURATION
An de valider les premiers résultats obtenus par le modèle de précipitation, un modèle
de durcissement avec comme paramètre d’entrée la fraction volumique de précipités
GP obtenue à l’issue d’un calcul de maturation a permis d’estimer la dureté de l’alliage
d’aluminium 2024 et de la comparer avec des données expérimentales. Pour ce modèle
de durcissement, les diérentes contributions retenues sont :
• le durcissement par eet de taille de grain : cette contribution qui prend en
compte l’eet des joints de grain est obtenue en fonction du diamètre D des
grains par la relation suivante HV = 15.4+ 18.4D−1/2 [137] et en supposant
σelgrain ' 3HV , où σelgrain est la limite d’élasticité. Pour des diamètres équivalents
compris entre 50 microns et 150 microns, cette contribution varie peu (entre
51MPa et 54MPa), donc elle sera par la suite estimée à 54 MPa.
• le durcissement par eet de solution solide : le durcissement apporté par la
solution solide dépend de la concentration des diérents atomes de soluté et
peut s’écrire [138] :
σss =
∑
i
kiC
2/3
issat
(2.51)
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avec ki une constante en MPa/at%
Cissat la somme des pourcentages atomiques des solutés
dans la solution solide
En tout début de maturation, seuls les eets "joints de grain" et "solution
solide" contribuent au durcissement de l’alliage. Pour notre alliage 2024-
T351, les concentrations atomiques en cuivre (Cu) et magnésium (Mg) sont
respectivement de 1,7% et 1,5%. De plus, après trempe, la dureté mesurée est
de 89 HV. La relation 2.51 nous permet alors d’estimer la valeur du paramètre k
(k = 40 MPa/at%). La contribution liée au durcissement par solution solide est
donc estimée à : σss = 143MPa
• le durcissement par précipitation : lors de la maturation, seules les précipités GP
sont susceptibles de germer. Leur contribution peut être exprimée comme suit
[139] :
σGP =
M.∆µ
4pi
√
2
√
fvGP (2.52)
avec M le facteur de Taylor que nous supposerons égale à 3, valeur
couramment admise pour un métal non texturé de structure CFC.
fvGP la fraction volumique des précipités GP.
∆µ la diérence du module de cisaillement entre le précipité
et la matrice.
L’évolution de la fraction volumique sera obtenue grâce au modèle de précipitation
(équation 2.48), et permettra ainsi de déduire la contribution des précipités GP au cours
du temps. La fraction volumique réelle des précipités GP à la n de la maturation serait
de l’ordre de 5,5% [138]. Une calibration du modèle de précipitation est alors nécessaire
: les paramètres de calibration sont l’énergie de surface par unité d’aire γGP et la demi-
distance entre puits de lacunes l.
Les résultats de la calibration pour un couple de paramètres
(γGP, l)=(0.044 J/m2, 2.8 µm) sont présentés sur les gures 2.17 et 2.18.
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Figure 2.17: Résultats d’un calcul de maturation pour une durée de 55h
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Figure 2.18: Distribution des précipités GP en n de maturation
Une trempe suivie d’une maturation sont eectuées sur un échantillon d’AA2024, et
des essais de dureté sont réalisés périodiquement au cours du temps, pendant une durée
de 80h. Les résultats montrent qu’entre 35h, 51 h et 55 h, la population de précipité
est stable (gure 2.19), avec un rayon, une fraction volumique et une distribution qui
restent pratiquement constants. Ainsi, la population au bout de 55 h sera considérée
comme celle au bout de 80 h. Les résultats sont comparés avec ceux issus du modèle
de durcissement structural (gure 2.20), et montrent une bonne adéquation entre les
résultats obtenus grâce à la simulation numérique et les mesures de dureté.
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Figure 2.19: Population de précipités GP à 35 h (124787 s), 51h (183703 s) et à 55 h (200000 s)
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Figure 2.20: Comparaison courbe de dureté expérimentale et numérique
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2.5.2 DANS LE CAS D’UN CYCLE THERMIQUE
An de valider les modèles développés lors d’un cycle thermique, des mesures
de températures réalisées lors d’une opération de soudage FSW dans une plaque
d’aluminium 2024-T351 sont utilisées. Ces mesures sont issues de campagnes
expérimentales instrumentées eectuées antérieurement aux travaux développés dans
cette thèse [92], et ont été obtenues grâce à des thermocouples disposés à mi-épaisseur,
à diérentes positions de la plaque.
Des calculs de précipitation sont eectués sur un cycle de température que nous
nommerons TKA (gure 2.21) avec un pic à 218◦C (491K). Ce cycle correspond à un
point mesurée dans la ZAT à environ 28 mm de l’axe de soudage (gure 2.22). De plus,
ce cycle permet d’obtenir des résultats avec des temps de calcul raisonnables, car pour
des températures plus élevées, les vitesses de dissolution/croissance deviennent très
importantes et réduisent très fortement le pas de temps (voir section 2.2.4.2).
Les resultats obtenus montrent comme attendu une baisse (5.53% à 5.1%) de la
fraction volumique des précipités GP (gure 2.23). Cette dissolution est conrmée par
le prol de dureté qui présente un chute au début de la ZAT (gure 2.22). En eet,
comme le montre Genevois (2004) [140] , les précipités présents dans cette zone de
la ZAT sont de type GP, et le principal phénomène s’y produisant est leur légère
dissolution, ce qui entraine une légère baisse de dureté.
Néanmoins, la dissolution obtenue reste faible relativement aux valeurs suggérées
par les travaux de Genevois. Selon ces travaux, dans la zone de la ZAT considérée,
la fraction volumique des précipités GP passe de 5.5% à 4.8%. Cette diérence peut
s’expliquer par le fait que la distribution de précipités GP au début de cycle thermique,
à savoir celle obtenue en n de maturation (gure 2.18), est très stable. En eet, la
distribution des précipités GP en n de maturation est située fortement à droite du
rayon critique (r∗) ce qui implique une dissolution beaucoup plus lente lors de la
montée en température.
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Figure 2.21: Cycle thermique TKA mesuré en un point situé au début de la ZAT
Figure 2.22: Prol de dureté HV1 dans le cordon de soudure
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Figure 2.23: Évolution de la fraction volumique des précipités GP lors du cycle thermique TKA
2.6 CONCLUSION
Un modèle métallurgique dont l’objectif est la prédiction de l’évolution de la
distribution de tailles de précipités existants au cours du temps, en fonction de la
température, a été présenté. Ce modèle a ensuite servi à la mise en place d’une plate-
forme autonome de calcul et de simulation métallurgique dédiée à la précipitation.
An d’assurer l’évolutivité du modèle et une intégration aisée dans une plate-forme de
simulation multiphysique, notamment celle utilisée pour la modélisation mécanique,
le code de calcul dédié à la précipitation a été conçu suivant une approche orientée
objet, en langages C++ et Python. Le modèle développé a été validé dans le cas d’une
maturation et a permis d’obtenir des résultats conformes aux mesures de dureté. Dans
le cas d’un cycle thermique (au début de la ZAT), le modèle a permis de reproduire
le début de dissolution des précipités GP attendu dans cette zone. Toutefois, des
travaux supplémentaires sont nécessaires pour des calculs sur des cycles présentant
des températures plus élevées (> 218◦C).
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M O D É L I S AT I O N M É C A N I Q U E PA R É L É M E N T S D I S C R E T S
Learn from yesterday, live for today, hope for tomorrow.
The important thing is not to stop questioning.
— Albert Einstein
L’objectif de ce chapitre est de présenter les développements d’un modèle par
éléments discrets permettant de représenter le comportement mécanique d’un
alliage d’aluminium lorsqu’il est soumis à des conditions de grandes déformations
et vitesses de déformation telles qu’elles peuvent être rencontrées dans le cas d’un
procédé comme le FSW.
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3.1 PROBLÈME DES GRANDES DÉFORMATIONS
Un des avantages de la DEM est de pouvoir combiner les avantages de la formulation
eulérienne (pas de distorsion du maillage) et de la formulation lagrangienne (historique
de chaque particule). Dans un procédé tel que le FSW, la matière subit d’importantes
déformations dans la zone malaxée. Ainsi, dans le cadre de la simulation numérique
du FSW, bien que la méthode DEM permette d’éviter les problèmes de distorsions
de maillage, les modèles par éléments discrets développés doivent pouvoir prendre
en compte ces grandes déformations et être capable de représenter le malaxage de la
matière.
Pistes pour modéliser les grandes déformations et choix de l’approche
Tout d’abord, pour représenter le comportement d’un matériau continu (non
granulaire), les modèles doivent prendre en compte les forces de cohésion de la matière.
Nous avons vu (chapitre 1) que deux approches principales émergent :
• une approche basée sur les forces issues de liens poutres entre éléments discrets,
• une approche basée sur les potentiels d’interaction.
Figure 3.1: Interaction au niveau des éléments discrets
Cependant, dans notre cas, le choix de l’approche doit aussi être guidé par la facilité
et la exibilité à représenter le comportement mécanique en grandes déformations.
Ainsi, pour prendre en compte ce comportement lors du malaxage, l’approche
privilégiée est l’approche par potentiels. En eet, même si des liens de type poutres en
grandes déformations peuvent être utilisés, la gestion des interactions, la construction
et la suppression des poutres posent des dicultés dans le cas du malaxage. De plus, un
des avantages du choix de l’approche par potentiels est que le "maillage" représentant
toutes les interactions entre les éléments discrets n’est pas xe, mais est déterminé
automatiquement en fonction de la position des particules. Le choix que nous avons
fait de l’approche par potentiel découle principalement de cette raison.
3.2 LOI DE COMPORTEMENT
3.2.1 DESCRIPTION DU MODÈLE
3.2.1.1 Forces exercées sur un système de particules discrètes - Loi de comportement
La méthode des éléments discrets est une méthode où, à la diérence des méthodes
continues, la loi de comportement est dénie à l’échelle microscopique; les forces
d’interactions caractérisant la loi de comportement doivent donc être dénies à
l’échelle des éléments discrets.
Deux types de forces sont considérées :
• les forces conservatives FC . Elles peuvent se classer en 2 groupes : les forces
conservatives purement répulsives FCR ; et les forces conservatives purement
attractives FCA ;
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• les forces dissipatives FD qui réduisent la diérence de vitesse entre les
particules.
Ces forces sont analogues à celles utilisées dans la méthode DPD (dissipative particle
dynamics) où, un autre type de force, les forces stochastiques FS, sont considérées en
plus des forces conservatives et des forces dissipatives (FC et FD) [141, 142].
Choix du potentiel et définition des forces conservatives
Les forces conservatives s’exerçant entre 2 éléments discrets i et j FConservativeij dérivent
d’un potentiel d’interactionΦij . Le choix du potentiel d’interaction s’est porté vers des
potentiels de type Lennard-Jones, aussi utilisés en dynamique moléculaire, d’une part
pour des raisons de simplicité, et, d’autre part, car ce type de potentiel est largement
documenté.
Φij(δ) = 
[(
n
m−n
)(
δ
δeq
)−m
−
(
m
m−n
)(
δ
δeq
)−n]
(3.1)
FConservativeij =
mn
(m−n)δeq
[(
δeq
δ
)m+1
−
(
δeq
δ
)n+1]
u (3.2)
avec δ distance entre les deux particules i et j
δeq distance d’équilibre entre deux particules
 valeur absolue du potentiel à la distance d’équilibre
m exposant représentant la partie répulsive de la force
n exposant représentant la partie attractive de la force
u le vecteur unitaire selon la direction de l’interaction, dans le sens j vers i
Les paramètresm et n dénissent la forme et l’amplitude des courbes de potentiels
ou de forces. Des exemples sont illustrés sur la gure 3.2 avec quelques couples de
paramètres m et n.
Dans certains cas, an de permettre, d’une part la modulation de la raideur de la
force en attraction et en repulsion (par exemple, une force derivant d’un potentiel très
raide en repulsion et très souple en attraction), et d’autre part la réduction du nombre
de paramètres, le paramètre m représentant la partie répulsive de la force sera déni
en fonction du paramètre n représentant sa partie attractive:
m = t n
avec t entier positif modulant la partie répulsive en fonction de la partie attractive (t = m/n)
Ainsi, pour modéliser une force très raide en répulsion et très souple en attraction,
le paramètre t peut être modulé pour obtenir une valeur de l’exposant m grande par
rapport à n.
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Figure 3.2: Forme de la courbe force-distance en fonction des couples de paramètres (m,n) avec
m=2n: (m,n)= (2,1), (4,2), (6,3), (8,4), (10,5), (12,6)
Forces dissipatives
Les forces dissipatives sont exprimées comme suit:FDij = −γ
(
u.∆Vij
)
u , δ 6 δlim
FDij = 0 , δ > δlim
(3.3)
avec FDij la force dissipative;
δ distance entre les deux particules i et j;
γ coecient caractérisant la viscosité de l’interaction;
∆Vij = Vi −Vj avec Vi et Vj les vitesses respectives de i et j;
δlim distance maximale d’interaction;
u le vecteur unitaire suivant la direction de l’interaction,
dans le sens j vers i.
3.2.1.2 Distance d’équilibre
La distance d’équilibre δeq ne dépend que de la distance entre deux éléments discrets
en contact. Cette distance d’équilibre devrait être égale à la distance entre deux
éléments lorsqu’ils présentent un seul point de contact (voir gure 3.3). Cependant,
en pratique, lors de la construction d’un domaine discret, tous les éléments discrets ne
sont pas parfaitement en contact. Ils sont donc toujours très légèrement interpénétrés
ou espacés. En conséquence, dénir la distance d’équilibre comme δeq = Ri + Rj
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impliquerait un domaine initial instable (hors-équilibre) dû à l’existence de forces non
nulles. Pour palier à ce problème de stabilité initiale du domaine, une autre approche
a été utilisée pour la dénition de la distance d’équilibre: au début de la simulation,
pour chaque élément discret j, une zone initiale naturelle d’interaction Zj est dénie
(gure 3.4). Pour chaque éléments discrets k contenu dans Zj, la paire d’interaction
{EDj,EDk} est sauvegardée, et la distance d’équilibre entre j et k est dénie comme
étant la distance initiale entre j et k juste après la construction du domaine discret
(δeq = OjOk ). Cela permet d’assurer un système stable au tout début d’une simulation.
Au cours d’une simulation, pour toute nouvelle interaction créée entre l’élément discret
j et un autre élément discretm n’appartenant pas àZj, la distance d’équilibre est dénie
comme étant Rj + Rm (δeq = Rj + Rm ).
Figure 3.3: Éléments discrets en équilibre parfait
Figure 3.4: État d’équilibre initial
3.2.1.3 Distance maximale d’interaction entre deux éléments discrets
Pour obtenir des temps de calcul raisonnables, il est nécessaire d’introduire une
distance maximale d’interaction entre deux éléments discrets (gure 3.5). Si la distance
entre deux éléments discrets est supérieure à la distance maximale d’interaction, ils
n’interagissent pas. Cette distance, notée δlim, dépend du rayon des éléments discrets
en interaction.
En pratique, cette distance de coupure a été déni en fonction du rayon moyen
Rmoyen calculé sur l’ensemble du domaine discret et d’un paramètre α. La distance
lorsque deux éléments discrets sont en contact est approximativement égale à 2Rmoyen.
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Pour cette raison, le paramètre α sera toujours choisi supérieur ou égal à deux (α > 2).
δlim = αRmoyen (3.4)
avec α un réel positif;
Rmoyen déni comme
n∑
i=1
Ri
NT
avec NT le nombre total d’éléments discrets.
Figure 3.5: Distance maximale d’interaction
3.2.1.4 Calcul du pas de temps
Lors des calculs DEM, une étape importante est le choix du pas de temps d’intégration,
car le schéma d’intégration utilisé est un schéma explicite, caractérisé par un pas de
temps critique ∆tcritique, en dessous duquel les calculs peuvent devenir instables.
De manière générale, ce pas de temps critique ∆tcritique est déni selon la relation:
∆tcritique ∝
√
mini Mij
maxj Kij
(3.5)
avec Kij la raideur équivalente de l’interaction entre deux particules i et j
Mij masse équivalente des particules i et j (
MiMj
Mi +Mj
)
Dans le cas de la formulation proposée pour les forces conservatives, la raideur
s’exprime comme suit:
K(δ) =
dF
dδ
= −
d2Φ
dδ2
(3.6)
= −
mn
(m−n)δ2
[
(m+ 1)
(
δeq
δ
)m
− (n+ 1)
(
δeq
δ
)n]
(3.7)
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Ainsi, la raideur varie nettement en fonction de la distance entre les deux éléments
discrets. Par exemple, dès lors que deux éléments discrets sont en répulsion, la variation
de la raideur s’eectue en puissancem, et tend vers l’inni lorsque les éléments discrets
se rapprochent. Étant donné que la raideur dépend de la distance entre les éléments
discrets, une valeur d’interpénétration maximale δinterMaxij peut être dénie, ce qui
permet aussi de dénir une raideur maximale.
Une valeur d’interpénétration maximale δinterMaxij peut être denie en fonction d’un
coecient αinterMax et des rayons Ri et Rj des elements discrets en interaction telle
que:
δinterMaxij = α
interMax(Ri + Rj)
avec αinterMax un coecient ∈ [0,1[
δinterMaxij interpénétration maximale entre deux éléments discrets
Par conséquent, la raideur maximale d’interaction Kmax est:
Kmax = K (δmin) (3.8)
avec δmin = Ri + Rj − δinterMaxij distance minimum autorisée
Ainsi pour une interaction entre deux éléments discrets EDi et EDj, le pas de temps
critique est:
∆tijcritique ∝ min
(√
Mi/K
max
ij ,
√
Mj/K
max
ij
)
(3.9)
Le pas de temps critique du calcul est donc le plus petit pas de temps de toutes les
interactions du domaine discret.
En pratique, la valeur du coecient δinterMaxij et donc du pas de temps est xé
a priori, en supposant une limite d’interpénétration pour chaque paire d’éléments
discrets. La valeur de δinterMaxij inuence fortement les temps de calcul. Pour les calculs
ayant conduit aux résultats exposés par la suite, le pas de temps a été déterminé en
supposant un coecient αinterMax = 0.3, ce qui implique que les éléments discrets ne
pouvaient pas s’interpénétrer de plus de 30%. Cette valeur a été choisie pour des raisons
de robustesse. En eet, pour des valeurs plus faibles, les calculs étaient généralement
mal conditionnés (explosion du domaine discret), tandis que pour des valeurs plus
grandes, les pas de temps étaient généralement trop faibles et donc les temps de calculs
trop importants. Des tests préliminaires ont montré que cette valeur représente de
manière générale un bon compromis qui permet d’assurer le bon conditionnement
de la plupart des calculs. Cependant, nous notons que d’autres valeurs peuvent être
choisies, et qu’une étude plus approfondie sur ce point mériterait d’être eectuée.
3.2.1.5 Relation entre les paramètres du potentiel et la constante de raideur élastique
La dérivée première de la force par rapport à la distance est exprimée par la relation 3.6
. Par conséquent, au voisinage de la distance d’équilibre (δ→ δeq), la raideur est quasi
constante et égale à |K(δeq)| . Ainsi, il existe un intervalle dans lequel l’interaction
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entre 2 éléments discrets peut être supposée élastique. Dans cet intervalle, la raideur
élastique est constante et s’exprime comme suit:
Kel =
mn
δ2eq
(3.10)
3.2.2 MÉTHODE PAR POTENTIEL: IDENTIFICATION DU COMPORTEMENT ÉLASTIQUE
Le modèle des potentiels est d’abord utilisé dans le cas élastique an d’identier le
comportement macroscopique émergent, et de déterminer une méthode de calibration.
3.2.2.1 Comportement émergent dans le cas d’un essai de traction
Des essais de traction ont été menés avec une sélection de valeurs représentatives
des paramètres microscopiques , m, n et α. Tous les essais ont été réalisés avec la
plateforme de calcul GranOO (www.granoo.org).
Les résultats obtenus avec deux couples de paramètres diérents (voir table 3.1)
sont présentés ci-après. Les conditions limites sont mentionnées dans la table 3.2.
Pour les potentiels de type Lennard-Jones, les exposants m = 12 et n = 6 sont
ceux généralement utilisés respectivement pour représenter les interactions atomiques.
Cependant, l’échelle considérée ici étant beaucoup plus grande (mésoscopique ou
microscopique), les exposants représentant les forces attractives et répulsives seront
supposés beaucoup plus faibles. En gardant de plus un ratio m/n=2, les couples de
paramètres (m,n) peuvent donc être (10,5), (8,4), (6,3), (4,2) ou (2,1). Le couple (m,n)
choisi pour les résultats présentés ici est (8,4). Le paramètre α a été choisi égal à 3
car cette valeur représente un bon compromis entre des temps de calcul acceptables et
la prise en compte d’un très grand nombre d’interactions. Le paramètre  a été choisi
pour obtenir un module de Young macroscopique proche de l’aluminium. L’objectif des
essais numériques qualitatifs est dans un premier temps d’identier le comportement
macroscopique émergent.
Les éprouvettes numériques sont cylindriques avec 0.02m de diamètre et 0.1m de
longueur, et, sont constituées de 2000 éléments discrets.
Table 3.1: Valeur des paramètres pour les diérentes courbes
FIGURE  n α m
cas 1: gure 3.6 100 4 3 8
cas 2: gure 3.7 130 4 3 8
Table 3.2: Conditions limites
ESSAI CONDITION LIMITE VALEUR TOTALE UNITÉ
Traction uniaxiale vitesse imposée 0.2 m/s
Traction cyclique déplacement imposé 0.004 sin(9.66 105t) m
Les résultats obtenus, représentés sur les gures 3.6 et 3.7, montrent que lorsque
la déformation macroscopique est inférieure à 1%, le comportement macroscopique
émergent est similaire à un comportement élastique. Les oscillations observées au
début du calcul sont inhérentes à l’algorithme de calcul DEM de la plate-forme GranOO
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(dynamique explicite). De plus, la baisse du module de Young s’explique par le fait que,
quand la déformation augmente, les forces microscopiques diminuent progressivement
et ne sont plus linéaires. En eet, comme expliqué plus haut (voir 3.2.1.5), pour des
déformations très faibles, la force d’interaction entre éléments est élastique linéaire.
Le module de Young macroscopique obtenu dans le cas 2 (gure 3.7a), correspond
au module d’Young de l’alliage d’aluminium 2024-T351 dont les caractéristiques sont
représentées dans la table 3.3.
Table 3.3: Caractéristiques mécaniques de l’alliage d’aluminium 2024-T351
Propriété Valeur Unité
E 73 GPa
ν 0.34 [-]
σy 290 MPa
σrupt 441 MPa
rupt 4%-19% [-]
En gardant le couple de paramètres déni dans le cas 2 (voir table 3.1 ), la courbe
contrainte-déformation obtenue si l’éprouvette est sollicitée avec une déformation
plus importante est présentée sur la gure 3.8. La rupture ou "pseudo rupture" du
matériau est représentée sur la gure 3.10. La courbe contrainte-déformation obtenue
(gure 3.9) dans le cas d’un chargement cyclique montre que le comportement
macroscopique émergent est plutôt un comportement élastique non linéaire. Cela est
étonnant par rapport à l’hypothèse selon laquelle de la plasticité émergerait à l’échelle
macroscopique du réarrangement à l’échelle microscopique des éléments discrets. La
non émergence de cette irréversibilité au niveau macroscopique peut provenir du fait
que le réarrangement des élements discrets n’est signicatif que pour une certaine
échelle et dépendrait par conséquent de la taille des élements discrets. Une autre
hypothèse est le fait que la structure cristallographique du matériau n’est pas prise
en compte, comme c’est le cas pour des simulations par dynamique modéculaire, dans
la réprésentation du domaine avec la méthode des élements discrets.
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(a) Module de Young
(b) Courbe Contrainte-Déformation
Figure 3.6: Cas avec (,n,α) = (100, 4, 3)
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(a) Module de Young
(b) Courbe Contrainte-Déformation
Figure 3.7: Cas avec (,n,α) = (130, 4, 3)
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Figure 3.8: Courbe contrainte-déformation
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Figure 3.9: Courbe contrainte-Déformation: chargement cyclique
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Figure 3.10: Rupture du matériau
3.2.2.2 Étude paramétrique- Influence des paramètres du potentiel
Dans cette section, l’inuence des paramètres dénissant la force d’interaction
microscopique sur le comportement élastique macroscopique sera investiguée. Les
paramètres investigués sont ,n et t (t étant le rapportm/n). Des essais de traction ont
été menés en faisant une étude paramétrique basée sur ces paramètres microscopiques.
Influence sur le module de Young : effet du paramètre 
Les paramètres n et t sont xés, et des essais numériques de traction sont réalisés avec
diérentes valeurs de .
Table 3.4: Valeurs des paramètres
 n = 8 t = 2
1 - -
5 - -
10 - -
20 - -
40 - -
60 - -
80 - -
500 - -
Les résultats obtenus (gure 3.11) montrent que le module de Young évolue
linéairement en fonction du paramètre .
Influence sur le module de Young : effet du paramètre n
Des essais numériques de traction sont réalisés avec diérentes valeurs de n, les
paramètres  et t étant xés.
Table 3.5: Valeurs des paramètres
n 1 2 3 4 5 6
 = 1 - - - - - -
t = 2 - - - - - -
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Figure 3.11: Évolution du module de Young macroscopique en fonction du paramètre 
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Evolution of Young Modulus versus n
²=1, m=4, t=2, deformationmax=0.5%
Figure 3.12: Evolution du module de Young marcoscopique en fonction du paramètre n
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La résultats obtenus (gure 3.12) montrent que le module de Young évolue
quadratiquement en fonction du paramètre n.
Influence sur le module de Young: effet du paramètre t
Des essais numériques de traction sont réalisés avec diérentes valeurs de t, les
paramètres  et n étant xés.
Table 3.6: Valeurs des paramètres
t 2 3 4
 1 1 1
n 4 4 4
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Figure 3.13: Évolution du module de Young macroscopique en fonction du paramètre t
La résultats obtenus (gure 3.13) montrent que le module de Young évolue
linéairement en fonction du paramètre t.
Influence sur le module de Young: interprétation des résultats obtenus
Les resultats obtenus montrent que dans le cas élastique, les paramètres
microscopiques (, m, n) et le module de Young macroscopique sont reliés par
une loi bien déterminée en fonction de chaque paramètre. Nous avons déjà vu
que dans le cas élastique, et lorsque les déplacements sont faibles, la raideur
microscopique peut être considérée comme constante et est égale à Kel =
mn
δ2eq
(voir
paragraphe 3.2.1.5).
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Ainsi, dans le cas d’un jeu de paramètre ,n, t, pour une même interaction et pour
deux couples diérents de paramètres microscopiques (1, t1,n1) et (2, t2,n2), la
relation suivante peut être déduite:
Kmicro1
Kmicro2
=
1 t1 n
2
1
2 t2 n
2
2
(3.11)
Par conséquent, si de plus la raideur élastique est supposée linéairement dépendante
du module de Young (E = KL/S dans le cas d’une poutre de longeur L et de section S),
la relation 3.11 montre que le module de Young microscopique dépend linéairement du
paramètre , linéairement du paramètre t et quadratiquement du paramètre n. Notons
par ailleurs que dans le cas d’un jeu de paramètres (,n,m), la relation 3.11 devient:
Kmicro1
Kmicro2
=
1m1 n1
2m2 n2
d’où une évolution linéaire du module de Young pour tous les paramètres (linéaire pour
, linéaire pourm mais aussi linéaire pour n).
En conclusion, cette évolution microscopique est aussi retrouvée dans le
comportement macroscopique émergent , ce qui explique les résultats obtenus.
Influence sur le coefficient de Poisson
Lors d’essais de traction numérique, le coecient de Poisson macroscopique est
déterminé et l’inuence des paramètres du potentiel (, m, n) sur ce coecient
macroscopique est étudiée. Les résultats présentés sur la gure 3.14, montrent que
les paramètres du potentiel n’inuent pas sur le coecient de Poisson. En eet, quels
que soient les paramètres utilisés, le coecient de Poisson reste pratiquement constant
(varie entre 0.2303 et 0.231).
Cela s’explique par le fait qu’à l’échelle des éléments discrets, les forces
d’interactions qui dérivent de potentiels sont axiales et ne dénissent que des eorts
en traction ou compression.
En conclusion, les paramètres , m ou n n’ont pas d’inuence directe sur le
coecient de Poisson macroscopique. Pour mieux prendre en compte les eets
d’élasticité transversaux, et ne plus dépendre de la structure, des eorts de torsion
et de exion à l’échelle des éléments discrets devraient aussi être pris en compte. Nous
avons choisi, pour le reste de l’étude, de poursuivre tout de même avec la formulation
par potentiel ne générant que des forces axiales. Cela reste une première approche et
le modèle pourra être enrichi par la suite.
Influence sur le module de Young: effet du nombre d’éléments discrets
Un point important nécessaire pour valider la formulation utilisée est la dépendance
au nombre d’éléments discrets. Les paramètres microscopiques dénis jusqu’ici ne
prenaient pas en compte la variation du nombre ou de la taille des particules. En
conséquence, pour un domaine ayant une taille xe, lorsque le nombre de particules
augmente, les propriétés macroscopiques obtenues ne convergent pas. C’est ce qui est
montré sur la gure 3.15 où l’inuence du nombre d’éléments discrets sur le module
de Young macroscopique est illustrée. Pour obtenir ces résultats, des essais de traction
ont été eectués en variant le nombre de particules sur un domaine discret ayant une
taille xe. Les valeurs des paramètres utilisés sont présentées dans le tableau 3.7.
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Figure 3.14: Eet des paramètres du potentiel sur le coecient de Poisson macroscopique
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Table 3.7: Valeurs des paramètres
 n t
1 4 2
Table 3.8: Nombres d’éléments discrets
nombre d’éléments 500 1000 2000 10000
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Evolution of Young Modulus versus numberOfED
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Figure 3.15: Eet du nombre de particules sur le module de Young macroscopique
La non-convergence des propriétés macroscopiques en fonction du nombre de
particules nous a conduit à proposer une nouvelle expression des paramètres
microscopiques an d’assurer l’indépendance des propriétés macroscopiques au
nombre des particules.
3.2.2.3 Reformulation des paramètres microscopiques- Nouvelle étude paramétrique
An de prendre en compte le nombre des particules, les paramètres caractérisant
l’interaction entre 2 éléments doivent être redénis. Nous avons choisi pour cela
de redénir le paramètre , paramètre physique caractérisant l’énergie minimum
d’interaction, les autres paramètres inuençant surtout la forme du potentiel. Le
paramètre  est calculé pour chaque interaction entre 2 particules i et j, et est déni
comme suit:
 =
EmicroδeqS
∗
mn
(3.12)
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où S∗ est déni comme S∗ = pi
(
Ri + Rj
2
)2
et par conséquent prend en compte la
taille des particules.
avec Emicro un paramètre pouvant être assimilé au module de Young microscopique
S∗ la section équivalente de l’interaction
δeq distance d’équilibre entre deux particules
m exposant représentant la partie répulsive de la force
n exposant représentant la partie attractive de la force
Ri le rayon de l’élément discret i
Rj le rayon de l’élément discret j
Ainsi, les nouveaux paramètres dénissant l’interaction par potentiel sont Emicro,
m et n
Effet du nombre d’éléments discrets (effet du "maillage")
Les nouveaux paramètres microscopiques prennent en compte la variation de la taille
des particules. An de vérier que cela se traduit à l’échelle macroscopique, des essais
de traction ont été eectués en variant le nombre de particules sur un domaine discret
ayant une taille xe. Les valeurs des paramètres utilisés sont présentées dans le tableau
3.9. Les résultats obtenus (gure 3.16) montrent que le module de Young macroscopique
ne dépend pratiquement plus du nombre d’éléments à partir d’un certain seuil. En
conséquence, pour un domaine ayant une taille xe, lorsque le nombre de particules
augmente, les propriétés macroscopiques obtenues convergent, et le domaine peut être
supposé indépendant du nombre d’éléments discrets à partir d’une certaine valeur,
typiquement 5000 dans l’étude présentée.
Table 3.9: Valeurs des paramètres
Emicro n t
30.e9 4 2
Table 3.10: Nombre d’éléments discrets
nombre d’éléments 500 1000 2000 5000 10000 20000
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Figure 3.16: Eet du nombre de particules sur le module de Young macroscopique avec la
nouvelle formulation
Justifications
Soit Φ, l’énergie entre 2 particules, et V , le volume de matière équivalent représenté
entre les 2 particules. Supposons V = δS∗, où S∗ représente la section équivalente, et
δ la distance entre les particules. La densité d’énergie dΦ
dV
s’exprime comme suit:
dΦ
dV
=
dΦ
dδ
dδ
dV
= −F(δ)
1
S∗
= −
mn
(m−n)δeqS∗
[(
δeq
δ
)m+1
−
(
δeq
δ
)n+1] (3.13)
Soit 2 interactions diérentes devant représenter le comportement d’un même
matériau. L’une entre 2 éléments discrets i et j ayant comme rayons Ri et Rj, et l’autre
entre 2 élements discrets i ′ et j ′ ayant des rayons Ri ′ et Rj ′ diérents de ceux de la
première. Si le matériau représenté est le même, la densité d’énergie ne doit pas être
inuencée par le changement d’échelle et doit être équivalente pour les 2 interactions
considérées. Or, en dénissant le paramètre  tel que  = EmicroδeqS
∗
mn
, l’équation 3.13
devient:
dΦ
dV
= −
Emicro
m−n
[(
δeq
δ
)m+1
−
(
δeq
δ
)n+1]
(3.14)
Ainsi, avec la nouvelle expression de  (voir equation 3.12), et pour un même niveau
de déformation, la densité d’energie est constante et ne dépend que de Emicro quelque
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soit la taille des particules considérée. En eet, les paramètres m, n et le rapport δeq
δ
sont sans dimension. Ceci peut expliquer pourquoi la nouvelle expression de  permet
de tendre vers des domaines indépendants du nombre d’éléments discrets au fur et à
mesure que ce dernier augmente.
3.3 CONSTRUCTION DE LA LOI BASÉE SUR LES POTENTIELS
3.3.1 PRÉSENTATION DU MODÈLE- LOI DE COMPORTEMENT À SEUIL
An de prendre en compte un comportement diérent entre 2 éléments discrets en
fonction d’une force d’interaction seuil ou d’une distance seuil, les forces conservatives
peuvent dériver de deux types de potentiels diérents. Cela permet notamment d’avoir
un changement de pente plus pilotable. Ainsi, deux forces FI et FII peuvent être
utilisées:
Fij

FIij(δ) = F1,m1,n1 (δ) , si ξ =
|δ− δeq|
δeq
6 ξs
FIIij(δ) = F2,m2,n2 (δ− δs + δeq) + F
I (δs) , si ξ =
|δ− δeq|
δeq
> ξs
(3.15)
où ξs représente la déformation seuil à partir de laquelle s’eectue le changement
de la force d’interaction et la distance seuil δs
(1+ ξs) δeq , si δ > δeq(1− ξs) δeq , si δ < δeq
Il est à noter que pour la forme de potentiel choisi, il existe une partie linéaire,
notamment lorsque la distance entre 2 particules tend vers la distance d’équilibre. De ce
fait, jusqu’à certaines valeurs de ξ, la force FI est linéairement dépendante (quasiment)
de la distance. Ainsi, avec deux lois qui sont basées sur la même formulation, un
comportement linéaire pour la première et non linéaire pour la seconde peut être
obtenu.
3.3.2 ÉTUDE DU COMPORTEMENT MACROSCOPIQUE ÉMERGENT
Dans cette section, le comportement macroscopique émergent obtenu en utilisant le
modèle à seuil sera étudié.
3.3.2.1 Comportement macroscopique émergent
An d’identier les comportements macroscopiques obtenus, des simulations d’essais
de traction uniaxiale ont été eectuées numériquement. Les résultats montrent que la
loi de comportement à seuil permet de représenter un comportement macroscopique
émergent élastique puis plastique (voir gure 3.17). Le comportement macroscopique
obtenu avec une éprouvette cylindrique avec 500 éléments discrets, de longueur 0.05cm
et de rayon 0.02cm est illustré sur la gure 3.17. Pour ce cas de simulation, les
paramètres ont été choisis pour obtenir un module de Young qui soit du même ordre
de grandeur que les matériaux métalliques. Pour les mêmes raisons que celle évoquées
précédemment (voir section 3.2.2.1), le couple choisi pour les paramètres (m1,n1) et
(m2,n2) est (8,4), et le paramètreα qui détermine la distance de coupure est choisi égale
à 3 (α=3). Concernant la force FII, les essais numériques étant en première approche
qualitatifs, le paramètre 2 est choisi en fonction de 1 de manière à représenter un
90 modélisation mécaniqe par éléments discrets
écrouissage du même ordre de grandeur que les matériaux métalliques. Le paramètre
ξs est choisi de manière à ce que la force FI puisse être considérée linéaire et compte
tenu du choix eectué pour les paramètres 1,m1 et n1. Par ailleurs, ce paramètre peut
être adapté à chaque matériau et déterminé à partir d’essais expérimentaux.
Pour le cas de simulation présenté ici, les paramètres utilisés pour dénir
les interactions microscopiques entre les éléments discrets sont résumés dans le
tableau 3.11.
Plusieurs observations peuvent être faites:
• sur les courbes de traction macroscopique obtenues (gure 3.17), le
comportement émergent est linéaire puis non linéaire tout comme la loi
d’interaction dénie à l’échelle des éléments discrets (gure 3.18).
• se premier changement de la force FI à la force FII à l’échelle des élements
discrets intervient aux alentours d’une déformation et d’une contrainte
macroscopique (εxx,σxx) = (0.00109, 37.2 MPa) (gure 3.17). Or le
comportement macroscopique est à cet instant toujours élastique. Ainsi,
l’apparition ou l’initiation microscopique de la plasticité apparait bien avant les
eets macroscopiques.
• se début de la non-linéarité ou de la plasticité macroscopique s’eectue
lorsqu’environ 50% des éléments discrets passent à une interaction plastique
((εxx,σxx) = (0.00479, 155.8 MPa), gure 3.17).
• par ailleurs, tous les éléments discrets passent d’une interaction FI à une
interaction FII aux alentours de (εxx,σxx) = (0.003123, 254.7 MPa).
• la non-linéarité macroscopique émergente observée est donc due à la non-
linéarité de la force FII à l’échelle des éléments discrets mais aussi à
l’augmentation du nombre d’éléments discrets passant d’une interaction par la
force FI à une interaction par la force FII
Il convient de mentionner que pour des essais quantitatifs, une calibration des forces
FI et FII doit être eectuée par la suite.
Table 3.11: Valeurs des paramètres utilisés pour les essais de traction uniaxiale sans forces
dissipatives
1 m1 n1 2 m2 n2 ξs γ α
80 8 4 3 8 4 0.005 0 3
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Figure 3.17: Échelle macroscopique: Comportement macroscopique émergent
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Figure 3.18: Échelle de deux éléments discrets: force à seuil
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Figure 3.19: Évolution de la contrainte en fonction du ratio d’éléments discrets en interaction
"plastique" FII
3.3.2.2 Effet de la viscosité
An de montrer l’eet des forces dissipatives et du coecient de viscosité γ, les
forces dissipatives sont introduites lors d’essais numériques de traction et l’éprouvette
sollicitée à diérentes vitesses de déformation (1 s−1 et 10 s−1 ). Les valeurs des
paramètres utilisés sont indiquées dans le tableau 3.12. L’eet de la viscosité sur la
courbe de traction est illustré sur la gure 3.20. Sur cette gure, une augmentation
de la contrainte avec la vitesse de sollicitation peut être remarquée. Cela montre que
la prise en compte des forces dissipatives à l’échelle des éléments discrets, permet,
qualitativement, de représenter l’eet visqueux d’un matériau sur le comportement
mécanique macroscopique.
Table 3.12: Valeurs des paramètres utilisés pour les essais de traction uniaxiale avec forces
dissipatives
1 m1 n1 2 m2 n2 ξs γ α
80 8 4 3 8 4 0.005 1000 3
Par ailleurs, le coecient de viscosité γ peut aussi s’exprimer en fonction d’un
coecient d’amortissement θ (relation 3.16), et, dans ce cas, nous notons que l’eet
de la viscosité reste relativement faible (gure 3.21) même pour des valeurs de gamma
telles que le coecient d’amortissement est proche de l’amortissement critique (θ = 1).
Toutefois, une étude plus approfondie doit être eectuée pour mieux comprendre
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Figure 3.20: Echelle macroscopique: Comportement macroscopique émergent
l’eet de le viscosité microscopique et des forces dissipatives sur le comportement
macroscopique.
γ = 2 θ
√
KijM∗ (3.16)
avec Kij la raideur entre deux particules i et j
M∗ =
MiMj
Mi +Mj
la masse réduite, calculée à partir des massesMi etMj
des particules i et j
θ le coecient d’amortissement (θ ∈ [0, 1])
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Figure 3.21: Inuence de la vitesse de sollicitation sur le comportement macroscopique:
coecient d’amortissement proche de 1 (θ ≈ 1)
3.3.3 MÉTHODE DE CALIBRATION
3.3.3.1 Identification du comportement macroscopique dans la zone plastique
Le comportement émergent est composé de deux parties: une partie linéaire, et une
partie non linéaire. An de déterminer plus tard une méthode de calibration, la loi de
comportement macroscopique dans la zone non linéaire doit être identiée.
Lorsqu’un matériau métallique est soumis à un chargement hors de son domaine
élastique, sa réponse devient non-linéaire. L’évolution de ses propriétés dans le
domaine plastique est décrite par des lois d’écrouissages. Plusieurs lois d’écrouissage
peuvent êtres distinguées:
• isotrope: la limite d’élasticité augmente lors d’essais de charge décharge et
l’évolution de la surface de plasticité est supposée homothétique.
• cinématique: ce type de loi a été introduit pour représenter le comportement
particulier de certains matériaux après un changement du sens de chargement.
La surface de plasticité est supposée de taille constante, mais se déplace par
translation dans l’espace des contraintes. Ce type d’écrouissage permet par
exemple de représenter la diminution de la limite d’élasticité ou eet Baushinger,
observé pour certains matériaux
• mixte: ce type de lois consiste à combiner des lois d’écrouissage isotrope et
cinématique, permettant ainsi de dénir lois plus générales
An d’identier la loi d’écrouissage qui se rapproche le plus du comportement
macroscopique obtenu, la courbe de traction macroscopique sera comparée à certaines
lois d’écrouissage phénoménologiques. Concernant le modèle par éléments discrets, la
loi de comportement à seuil introduite microscopiquement est une loi où le centre de
la surface de charge ne se déplace pas. Pour cette raison, les lois d’écrouissage isotrope
seront choisies pour l’identication aux courbes macroscopique de traction monotone.
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Cependant, notons que les parties répulsives et attractives de la force étant diérentes,
les limites en traction et en compression ne sont pas forcément égales.
La courbe de traction macroscopique obtenue sera comparée à deux types de loi
d’écrouissage:
• une loi d’écrouissage de type puissance (voir gure 3.22). La loi
phénoménologique de Ludwik sera utilisée:
σ = σY +Kε
n
p (3.17)
où σY est la limite d’élasticité initiale, εp la déformation plastique, K et n(< 1)
sont des constantes à déterminer.
• une loi d’écrouissage de type exponentielle (voir gure 3.23). La loi de Voce sera
utilisée.
σ
σs
= 1− exp(−bεp) (3.18)
où σs et b sont des constantes à déterminer, εp représente la déformation
plastique.
Pour identier les paramètres des lois mentionnées ci-dessus dans la partie non-
linéaire de la courbe de traction, la déformation élastique sera supposée faible devant
la déformation plastique, si bien que la déformation totale est supposée égale à la
déformation plastique.
La comparaison avec des lois d’écrouissage de type puissance et de type
exponentielle suggère que le comportement macroscopique émergent est plus
proche d’une loi d’écrouissage de type exponentielle. En eet, un comportement
macroscopique émergent dans la zone plastique s’apparenterait à une loi d’écrouissage
de type puissance si dans un repère logarithmique et dans la zone plastique (−5 <
log(ε) < 0 sur la gure 3.22), la contrainte était linéairement dépendante de la
déformation. Or, la gure 3.22 montre que ce n’est pas le cas.
La gure 3.23 montre que dans la zone plastique, les courbes de traction s’identient
bien à une loi d’écrouissage exponentielle lorsque la déformation et la contrainte
restent éloignés de la zone de rupture.
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Figure 3.22: Comparaison à une loi d’écrouissage de type puissance (loi de Ludwik)
Figure 3.23: Comparaison à une loi d’écrouissage de type exponentielle (loi de Voce)
3.3.3.2 Étude paramétrique
Des essais de traction monotone sont menés an d’étudier l’eet des paramètres
microscopiques sur comportement émergent dans la partie non linéaire. Pour cela,
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la force microscopique FI de la loi de comportement à seuil est xée et les forces
dissipatives sont désactivées. Les paramètres microscopiques 1,m1, n1, ξs, et α sont
constants et les valeurs choisies sont résumées dans le tableau 3.13.
Table 3.13: Valeurs des paramètres
1 m1 n1 ξs α γ
80 8 4 0.005 3 0
Effet du paramètre 2
Une étude paramétrique est menée sur 2, les paramètres m2 et n2 étant xés. Les
valeurs sont résumées dans le tableau 3.14.
Table 3.14: Valeurs des paramètres choisis pour étudier l’eet de 2
2 2 3 4 15 30
m2 = 8 - - - - -
n2 = 4 - - - - -
Les courbes de traction macroscopiques obtenues sont comparées sur la gure 3.24.
En supposant le comportement macroscopique dans la zone plastique de type
exponentiel suivant une loi de Voce, l’inuence du paramètre 2 est illustré sur la
gure 3.25. La gure 3.27 montre que le paramètre b de la loi de Voce décroit lorsque
le paramètre 2 du potentiel augmente. De plus, la contrainte maximale σmax évolue
linéairement en fonction du paramètre 2 (voir gure 3.26).
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Figure 3.24: Eet de 2 sur les courbes macroscopiques de traction monotone
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Figure 3.25: Eet de 2 : comparaison à une loi d’écrouissage de type exponentielle
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Figure 3.26: Eet de 2 sur la contrainte maximale σmax
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Figure 3.27: Eet de 2 : paramètre b de la loi exponentielle de Voce
3.4 CONCLUSION
Dans ce chapitre, dans l’optique de pouvoir représenter le comportement d’un alliage
d’aluminium lorsqu’il est soumis à des conditions de grandes déformations et vitesses
de déformation, telles qu’elles peuvent être rencontrées dans le cas du FSW, un modèle
mécanique par éléments discrets basé sur des potentiels d’interaction a été proposé.
L’utilisation du modèle basé sur des forces à seuil et présenté dans la
section 3.3.1 rend possible la représentation d’un comportement macroscopique
émergent présentant une partie linéaire et une partie non-linéaire.
Les corrélations décrites dans la section 3.2.2.2, entre le module de Young
macroscopique et les paramètres du potentiel, permettent de pouvoir déterminer
indépendemment du nombre d’élements discrets, les paramètres 1, m1 et n1
appropriés pour représenter le module de Young d’un matériau connu.
Les travaux présentés dans la section 3.3.1 montrent par ailleurs qu’avant la zone
de rupture, la loi de comportement émergente dans la partie non-linéaire se rapproche
d’une loi d’écrouissage de type exponentielle de Voce. Les constantes (σs et b) qui
caractérisent cette loi dépendent des paramètres de la force d’interaction FII et plus
particulièrement du 2. L’étude de sensibilité menée montre que la constante b décroît
lorsque 2 augmente et que la contrainte maximale σmax dépend linéairement du
paramètre 2. Ainsi, si la constante σs est supposée sensiblement égale à σmax, une
relation linéaire entre σs et 2 peut être déduite. Ainsi, en vue de reproduire une loi
de comportement élastoplastique ayant un écrouissage de type exponentiel (Loi de
Voce) donné, la connaissance de la constante σs peut permettre de déduire le paramètre
associé 2 à introduire à l’échelle des éléments discrets. Néanmoins, le modèle présenté
reste une première approche et des travaux supplémentaires sont nécessaires an de
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représenter n’importe quelle loi de comportement élastoplastique. En eet, la modèle
proposé ne permet que de reproduire des comportements élastoplastique ayant une loi
d’écrouissage exponentielle de Voce. Par ailleurs, la mise en place de l’irréversibilité
est également nécessaire mais n’a pas été eectuée dans les travaux présentés. Pour ce
faire, la mémoire des interactions doit être gérée numériquement de manière à pouvoir
eectuer les déchargements élastiques et les passages à des écoulements plastiques.
4
C O N C L U S I O N S E T P E R S P E C T I V E S
Success is the sum of small eorts, repeated day in and day out
— Robert Collier
L’objectif de ce chapitre est de présenter les conclusions des travaux eectués et
les développements futurs qui peuvent être envisagés.
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4.1 SYNTHÈSE
Les travaux présentés dans ce manuscrit s’inscrivent dans le cadre de modélisation du
FSW ou des procédés de transformation de la matière dans lesquels la matière subit de
grandes déformations et est dans un état pâteux.
Le premier chapitre nous a permis de présenter les motivations de ce travail de
recherche. Nous y avons vu l’intérêt de procédés comme le FSW et la mise en place
d’outils numériques adaptés pour leur optimisation. En eet, un procédé comme le
FSW est très attrayant pour diérents secteurs industriels car il ore la possibilité
de souder certains alliages d’aluminium des séries 2XXX et 7XXX, réputés diciles
à souder pour d’autres procédés. Pour ces alliages d’aluminium, leurs propriétés sont
liées à leur état métallurgique, notamment de précipitation. Les outils numériques
peuvent permettre de mieux comprendre l’inuence des paramètres du procédé sur les
phénomènes qui interviennent lors du FSW, tout en tenant compte des changements
microstructuraux importants. La méthode des éléments discrets présente de nombreux
avantages (simplicité lagrangienne, gestion des aspects tribologiques) pour simuler des
procédés où la matière subit de grandes déformations et vitesses de déformation tel
que le FSW. De plus, sa description lagrangienne naturelle permet à chaque élément
de transporter sa propre histoire et facilite la gestion des aspects multiphysiques
(notamment métallurgique).
Toutefois, la mise en place d’une modélisation complète mécano-thermo-
métallurgique, basée sur la méthode des élements discrets, nécessite, compte tenu des
travaux antérieurs déjà éectués sur la partie thermique, de mettre en place un modèle
métallurgique et un modèle DEM mécanique valable en grandes déformations.
Le deuxième chapitre a ainsi été consacré à la présentation d’un modèle
métallurgique ayant pour objectif la prédiction de l’évolution de la distribution
des précipités, au cours du temps et en fonction de la température. Ce modèle a
ensuite servi à la mise en place d’une plate-forme robuste de calcul métallurgique
dédiée à la précipitation tout en garantissant son intégration future dans une plate-
forme de simulation multiphysique an de permettre le couplage mécano-thermo-
métallurgique.
Le troisième chapitre a porté sur la présentation d’un modèle mécanique par
éléments discrets basé sur des potentiels d’interaction, dans l’optique de pouvoir
représenter le comportement d’un alliage d’aluminium lorsqu’il est soumis à des
conditions de grandes déformations et/ou vitesses de déformation. Ce modèle tient
compte du nombre d’élements discrets et permet de représenter un comportement
émergent macroscopique présentant une partie linéaire (élastique) et non-linéaire
(plastique). Une méthode de calibration a également été proposée an de piloter les
parties linéaires et non-linéaires. De plus, les limitations de cette approche ont été
discutées, et des études supplémentaires sont nécessaires an de mettre en place
l’irréversibilité. Ce dernier point ne présente a priori pas de dicultés théoriques
mais plutôt informatique, comme la gestion de la mémoire des interactions lors des
chargements et déchargements.
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4.2 PERSPECTIVES
4.2.1 MODÈLE MÉCANIQUE
L’objectif initial était de mettre en place des modèles par élements discrets
capables de représenter le comportement mécanique de matériaux métalliques (plus
particulièrement des alliages d’aluminium), et pouvant etre utilisés pour simuler le
malaxage dans le cas d’un procédé en grande déformation et vitesses de déformation
tel que le FSW. Basé sur l’utilisation de potentiels d’interaction, le modèle que nous
avons développé permet de reproduire un comportement élastoplastique et de tenir
compte de la vitesse de sollicitation.
Cependant, plusieurs travaux doivent encore être eectués pour compléter le modèle
développé.
• Avec la méthode basée sur les potentiels, la plasticité n’émerge pas naturellement
du réarrangement microscopique des élements discrets. Cela nous a conduit à
mettre en place un modèle basé sur des forces à seuil an de mieux piloter
le comportement dans la zone plastique et de pouvoir introduire directement
le comportement plastique à l’échelle des élements discrets. Toutefois, une
étude approfondie mérite d’être menée sur la modélisation numérique des
mécanismes de plasticité avec une approche par potentiel. C’est en eet un
point interessant à analyser an de mieux comprendre les raisons pour lesquelles
l’irreversibilité n’émerge pas (forme des éprouvettes testées? nombre d’élements
discrets insusant? non prise en compte du réseau cristallin? etc.).
Par ailleurs, si la plasticité macroscopique émergente peut provenir du
réarrangement microscopique des éléments discrets, quelle échelle doit avoir le
volume représentatif pour que cela reste valable? Ce volume réprésentatif est il
compatible avec une échelle mécanique? Si le comportement plastique doit être
introduit à l’échelle des élements discrets, quel comportement macroscopique
donnerait l’utilisation de lois de plasticité phénoménologiques à l’échelle des
élements discrets?
• Le modèle développé ne prend en compte, à l’échelle des élements discrets,
que les eorts axiaux (en traction ou en compression), et ne considère pas les
rotations des élements discrets. Il est cependant nécessaire de tenir également
compte des eorts en exion et en torsion, notamment pour aborder les
phénomènes d’endommagements et de ruptures. En restant sur une approche
par potentiels d’interaction, des potentiels en exion et en torsion qui intègrent
les eorts engendrés par les rotations pourraient être introduits;
• Le passage à des modèles basés sur des critères tensoriels (contrainte virielle).
L’introduction de la plasticité directement à l’échelle des éléments discrets est
une approche naturelle pour modéliser le comportement plastique émergent.
L’utilisation de modèles basés sur des critères tensoriels pourrait ainsi simplier
la prise en compte avec la méthode des élements discrets des phénomènes de
plasticité. Une des grandes dicultés et un important challenge que connaissent
les développements avec la méthode des élements discrets est, de nos jours, le
passage d’une échelle discrète à une échelle continue, c’est à dire la modélisation
avec la méthode des élements discrets de milieux supposés continus. Or, les
connaissances théoriques basées sur la mécanique des milieux continus sont
assez importantes. De très nombreux travaux dans le domaine de la mécanique
des milieux continus ont déjà été eectués, et il existe un grand nombre de
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modèles qui permettent d’obtenir des résultats satisfaisants, notamment pour
la modélisation de la plasticité. La possibilité de s’inspirer de ces modèles bien
connus pour mettre en place des modèles par élements discrets pourrait donc
présenter de nombreux avantages. Pour ce faire, il est nécessaire de connaitre des
relations entre des propriétés microscopiques à l’échelle des élements discrets,
et des propriétés macroscopiques à une échelle pouvant être supposée continue.
Plusieurs auteurs ont proposé des relations permettant de déterminer le tenseur
des contraintes en fonction des forces entre les particules. Le tenseur viriel [143],
très utilisé en dynamique moléculaire, fait partie de ces relations. Il est par
ailleurs de plus en plus utilisé pour des approches comme la méthode des
éléments discrets. Jebahi et al. [109, 144] ont par exemple utilisé le tenseur viriel
(équivalent au tenseur des contraintes de Cauchy) pour modéliser la rupture et
pour représenter la densication du verre silice sous choc laser. Ainsi, par le
biais du tenseur viriel, des modèles basés sur des critères tensoriels de plasticité
pourraient être développés;
• Enrichir le modèle de viscosité avec des lois plus complexes. An de représenter
le comportement de matériaux pâteux et qui peuvent être assimilés à des uides
visqueux (comme la matière proche de l’outil lors du FSW), les forces dissipatives
entre deux élements discrets pourront prendre des formes plus complexes. Par
exemple, la force dissipative se décomposerait en une partie normale FDnij et en
une partie tangentielle FDtij , où les coecients de viscosités dépendront aussi de
la vitesse.
FDij
F
Dt
ij = −η1 (∆Vt)∆Vt
FDnij = −η2 (∆Vn)∆Vn
où η1 et η2 sont des coecients de viscosité, ∆Vt, ∆Vn sont respectivement les
vitesses relatives tangentielles et normales.
4.2.2 MODÈLE MÉTALLURGIQUE
Le modèle métallurgique a été validé en maturation et permet de bien reproduire le
début de la dissolution des précipités GP. Les résultats obtenus dépendent surtout de
deux paramètres qui ne sont pas bien connus: l’énergie de surface (γ) et de la démi-
distance (l) entre puits de lacunes. Face au manque de données expérimentales et à
la diculté de déterminer ces 2 paramètres, une calibration numérique est nécessaire.
Cependant, pour des cycles thermiques plus élevées ( à partir de 150 °C), une bonne
prise en compte de certains paramètres est nécessaire.
• Pour les précipités S’ par exemple, seule la germination sur les précipités
GP existants est actuellement prise en compte. Or, à partir d’une certaine
température, les précipités GP se dissolvent. Par conséquent, dans le cas de
certains cycles à haute température où les précipités GP seront dissous, la
germination des précipités S’ ne pourra être possible. Il est donc aussi nécessaire
de prendre en compte la germination sur les dislocations et les joints de grains;
• L’énergie de germination tient aussi compte de l’énergie élastique de distorsion
entre le précipité et la solution solide. Pour le calcul de l’énergie élastique,
nous avons supposé que les précipités S’ sont cohérents. Toutefois, le calcul de
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l’énergie élastique en tenant compte de la structure et de l’interface réelle (plutôt
semi-cohérente) des précipités S’ serait plus pertinent;
• Lors des calculs de précipitation, les concentrations d’interfaces jouent un rôle
important dans la cinétique de précipitation, car elles dénissent les vitesses de
croissance ou de dissolution; Or, ces concentrations et vitesses de croissance ont
été déterminées, pour des raisons de simplicité, en supposant que les précipités
étaient sphériques. Ce point pourrait être amélioré en déterminant des relations
entre la vitesses de croissance et les concentrations interfaciales adaptées à la
morphologie de chaque précipité étudié. Par exemple, Ferrante and Doherty, Liu
et al. (1979, 2003) [145, 146] ont proposé une expression pour des précipités de
forme cylindrique, ainsi que, Bardel et al. (2014) [147] pour des précipités en
forme de batônnet. Dans notre cas, pour les précipités cylindriques ou en forme
de bâtonnets, les concentrations d’interfaces pourraient aussi être déterminées
de manière similaire à partir de relations issues de ces travaux.
• Les paramètres utilisés sont déterminés par calibration. Pour valider les résultats,
il serait nécessaire d’avoir plus de données expérimentales qui peuvent être
utilisées en guise de comparaison , notamment sur les fractions volumiques, sur
la taille des précipités ou sur leur distribution. Pour déterminer les fractions
volumiques et la taille moyenne des précipités, des mesures de diusion de
neutrons aux petits angles (DNPA) pourraient éventuellement être eectuées.
4.2.3 COUPLAGE THERMO-MÉCANO-MÉTALLURGIQUE
Les travaux eectués ont permis de mettre en place des modèles mécaniques
et métallurgiques. Des travaux antérieurs [112] avaient donné lieu à un modèle
thermique, notamment une méthode pour la simulation de la conduction de la chaleur
à partir d’une formulation discrète. La prochaine étape devra être le couplage de
ces diérents modèles (mécanique, thermique et métallurgique). Dans les travaux
futurs, la modication du comportement mécanique par la température devra être
prise en compte. Si les travaux se focalisent sur une méthode basée sur les potentiels
d’interaction, les paramètres 1, m1, n1, 2, m2 et n2 devront dépendre de la
température. Une des pistes que nous proposons est d’identier, grâce à des essais
à chaud (par exemple des essais de traction uniaxiale à chaud), et, grâce à la calibration
numérique, l’évolution des paramètres en fonction de la température. Dans un premier
temps, l’étude de l’inuence de la température pourra porter sur les paramètres
1 et 2 qui dénissent l’énergie minimale entre chaque interaction et dont les
inuences pourront être considérées du premier ordre. Des lois d’évolutions 1T=
1(T) et 2T= 2(T) basées sur des courbes expérimentales à diérentes températures
pourront être proposées. Ensuite, en fonction d’une source de chaleur (contact
outil/matière et chaleur dissipée par déformation plastique), un couplage thermo-
mécanique pourra être mis en place. Pour un problème tel que le FSW, l’utilisation
de la méthode par élements discrets est particulièrement adaptée pour la gestion des
aspects tribologiques, notamment du contact outil/matière.
D’autre part, le modèle métallurgique de précipitation permet de déterminer
l’évolution de la taille et de la fraction volumique des précipités en fonction de la
température. Le modèle métallurgique pourra être utilisé pour déterminer l’état de
précipitation à la n du cycle thermique. Pour des alliages à durcissement structuraux
et particulièrement pour l’alliage d’alumimiun 2024, il est généralement admis
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que, concernant l’inuence de la microstructure sur la modication des propriétés
mécaniques, la précipitation a un eet prépondérant. Par ailleurs, des modèles
de durcissement adaptés au matériau et permettant de déterminer les propriétés
mécaniques en fonction de l’état de précipitation sont à dénir. En eet, dans le
cadre des travaux eectués, les modèles de durcissement structural n’ont pas été
étudiés. Une fois le modèle de durcissement structural déni, pour chaque incrément
de température, un couplage thermo-métallo-mécanique pourra être eectué.
A N N E X E S
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A
R E L AT I O N S I M P O R TA N T E S P O U R L E S C A L U L S D E
P R É C I P I TAT I O N
Plusieurs relations sont utilisées pour déterminer les valeurs numériques de
certaines variables nécessaires au bon déroulement du calcul de précipitation. Les
relations les plus importantes sont présentées ici.
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A.1 CALCUL DU VOLUME MOLAIRE
A.1.1 SOLUTION SOLIDE
La solution solide d’aluminium a une structure cristallographique cubique face centrée
(CFC), donc 4 atomes par maille, avec un paramètre de maille supposée égale à celui de
l’aluminium pure (amAl = 4.0412 10−10m). Le volume atomique moyen Vat−moySS
de la solution solide est :
Vat−moySS =
a3mAl
4
= 1.65 10−29m3 (A.1)
Le volume molaire de la solution solide d’aluminium est par conséquent:
Vm−SS = NA Vat−moySS ≈ 10−5m3/mole (A.2)
A.1.2 VOLUME MOLAIRE DES PRÉCIPITÉS
A.1.2.1 Précipités GP
Le volume molaire des précipités GP ne peut être déterminé que sous certaines
hypothèses car leur structure cristallographique reste encore inconnu. En eet,
diérentes structures cristallographiques ont été proposées et font encore l’objet de
controverses.
Nous avons fait l’hypothèse que le volume atomique moyen Vat−moyGP (volume
moyen d’un atome dans une maille) des précipités GP est proche de celui de la solution
solide. Cette hypothèse découle du fait qu’indépendamment de la stoechiométrie et de
la structure cristallographique proposée dans la littérature, le volume atomique moyen
du précipité GP reste proche de celui de la solution solide d’aluminium [22, 124]. Or,
dans notre modèle, la composition choisi pour les précipités GP est Al8CuMg, donc,
10 atomes par maille. Ainsi, le volume molaire du précipité (Vm−GP) sera le décuple
de celui de la solution solide d’aluminium (Vm−SS). Le volume molaire du précipité est
alors:
Vm−GP = Vm−Al8CuMg = (8+ 1+ 1)Vm−SS = 10Vm−SS (A.3)
A.1.2.2 Precipités S’
Il est généralement admis que les précipités S’ ont une cristallisent selon une structure
orthorhombique avec 16 atomes par maille (4 précipités par maille) de paramètres
a=0.40 nm, b=0.923 nm, et c=0.714 nm (voir 2.2.1.2). Le volume atomique moyen(
abc
16
= 1.6510−29m3
)
des précipités S’ est donc comparable à celui de la solution
solide d’aluminium (1.6610−29m3). Ainsi le volume molaire Vm−S ′ des précipités S’
est:
Vm−S ′ = Vm−Al2CuMg = (2+ 1+ 1)Vm−SS = 4Vm−SS (A.4)
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A.2 RAYON MINIMUM DES PRÉCIPITÉS
A.2.1 PRÉCIPITÉS GP
Pour déterminier le rayon minimum r0GP des précipités GP, une sphère dont le volume
est égale au volume d’un précipité GP est utilisée. Ainsi, r0GP est déni comme le rayon
d’une sphère équivalente au volume Vmolecule−GP d’une molécule de précipité.
r0GP =
3
√
3
4 piVmolecule−GP
(A.5)
r0GP ≈ 0.4 nm (A.6)
A.2.2 PRECIPITÉ S’
Pour déterminier le rayon minimum des précipités, une sphère dont le volume est égale
au volume d’une maille conventionnel du précipité S ′ (structure orthorhombique de
paramètres a=0.40 nm, b=0.923 nm, et c=0.714 nm) est utilisée. Ainsi r0
S
′ est déni
comme suit:
r0
S
′ =
3
√
3
4 piV
maille−S
′
=
3
√
3
4 piab c
(A.7)
r0
S
′ ≈ 0.4 nm (A.8)
A.3 ACTUALISATION DES CONCENTRATIONS VOLUMIQUES DANS
LA SOLUTION SOLIDE
La concentration volumique XVss−soli en soluté soli dans la solution solide (ss) à un
instant donné est calculée comme suit:
XVss−soli
=
XV0−soli
−
∑
p
fvp XVsoli−p
1−
∑
p
fvp
(A.9)
avec XV0−soli concentration volumique initiale en soluté
soli dans la solution solide
fvp fraction volumique du précipité p dans la
solution solide
XVsoli−p
concentration volumique en soluté soli
dans le précipité
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A.4 RAYON MOYEN D’UN PRÉCIPITÉ À PARTIR D’UNE DISTRIBUTION
Le rayon moyen RmoyenP d’un précipité P compte tenu de sa distribution à un instant
t donné s’exprime comme suit:
RmoyenP =
∑
i
Ni ri∑
i
Ni
(A.10)
avec ri classe de rayon ri
Ni le nombre de précipité par unité de volume
dans la classe de rayon ri
A.5 NOMBRE DE SITES DE GERMINATION
A.5.1 PRÉCIPITÉS GP
Dans le cas d’une germination homogène, le nombre initial de sites potentiels de
germination est classiquement déterminé en considérant qu’il est égal au nombre
total d’atomes par unité de volume. La solution solide d’aluminium étant diluée, le
nombre d’atomes solutés est faible par rapport à celui des atomes d’aluminium. Par
conséquent, pratiquement tous les atomes peuvent être considérées comme des atomes
d’aluminium, et le nombre totale N0−at d’atome se calcule comme suit:
N0−at = N0−Al =
NA
VAl
(A.11)
La germination des précipité GP étant considérée homogène, le nombre initial
N0s−GP de sites potentiels de germination par unité de volume est donc:
N0s−GP = N0−at = 6.02214 10
28 sites/m3 (A.12)
Par ailleurs, étant donné la structure CFC da la solution solide d’aluminium, nous
savons que 4 atomes occupent un volume a3mAl (amAl étant le paramètre de maille) de
solution solide. Or, en tenant compte du volume VGP d’un précipité GP, le nombre de
site Nocc−GP|1p occupé par ce précipité s’estime comme suit:
Nocc−GP|1p =
4VGP
a3mAl
(A.13)
Ainsi, à un instant donné, le nombreNocc−GP de sites occupés par tous les précipités
GP présents dans la solution solide s’exprime alors en fonction de leur fraction
volumique fvGP (nombre de précipités par unité de volume) comme suit:
Nocc−GP =
4 fvGP
a3mAl
(A.14)
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Dès lors, à un instant donné, en tenant compte des sites déjà occupés et nombre de
sites initial, le nombre par unité de volume de sites de germination potentiellement
disponible est:
Ns−GP = N0s−GP −Nocc−GP = N0s−GP −
4 fvGP
a3mAl
(A.15)
A.5.2 PRÉCIPITÉS S’
Seule la germination hétérogène des précipités S’ sur les précipité GP existants a été
considérée.
SoitNGP le nombre par unité de volume de précipité GP etNS ′ le nombre par unité
de volume de précipité S’ présents dans la solution solide. Le nombre N
s−S
′ par unité
de volume de sites de germination potentiellement disponible des précipités S’ est donc
déterminé comme suit:
N
s−S
′ = NGP −NS ′ (A.16)
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F I C H I E R S D ’ E N T R É E S P O U R L E P R O G R A M M E D E
P R É C I P I TAT I O N
Les chiers d’éntrées (en langage Python) pour les calculs de précipitation sont
présentés ici.
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B.1 FICHIER MATÉRIAU POUR L’ALLIAGE D’ALUMINIUM 2024
# -*- coding: utf-8 -*-
#############################################################
############## ALLOY 2024 DATA ##################
5 #############################################################
from __future__ import division, print_function
from MetalUtils.ElementsData import Dict as ElementsDataDict
from MetalUtils.ElementsData import ComputeMolarVolume
from MetalUtils.Mendeleiev import PyChemicalComposition
10 import math
#ALL CONCENTRATIONS MUST BE THOSE AFTER SOLUTIONIZING
AlloyInitialComposition={
"Al":(96.7/100,"m^3.m^-3"), # Aluminium initial concentration,
in range [0,1]
15 "Cu":(1.22/100,"m^3.m^-3"), # Copper initial concentration, in
range [0,1]
"Mg":(2.08/100,"m^3.m^-3") # Magnesium initial concentration,
in range [0,1]
}#Unit can be m^3.m^-3 (volumic) or atom.atom^-1 (atomic) or kg
.kg^-1 (massic).
20 #############################################################
############### VACANCIES PARAMETERS #############
#############################################################
VacanciesParam={
25 "deltaHF": (72240,"J.mol^-1"), # Enthalpy of vacancy formation
"deltaHM":(62400,"J.mol^-1"), #Enthalpy of vacancy migration
"deltaSF": (17,"J.mol^-1.K^-1"), #Entropy of vacancy formation
"fE": (10**13,"s^-1"), #Frequency of vacancy's jumps
"halfSinkD": (30E-6,"m"), #Semi-distance between vacancy sinks
30 "Tsol": (495+273.15,"K"), #solutionazingTemp=InitialQuenching
Temperature, [ K ]
"coordinationNumber": (12,"")#Coordination Number, is the
number of near neighbours. For Aluminium structure FCC, it
is 12.
}
Al=ElementsDataDict["Al"]
VacanciesParam["Dlac0"]= (VacanciesParam["fE"][0]*Al["cellSize"
][0]**2, Al["cellSize"][1]+"."+VacanciesParam["fE"][1])#
Preexponential term value of vacancy diffusion expression.
35
#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~
#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~
40
################### Diffusion DATA #####################
Cu={
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"nature":"DiffusionParam", #Important
"preExpDiffusionCoef": (6.5E-5,"m^2.s^-1"), #Atomic diffusion:
initial diffusion value for copper, pre-exponential
diffusion coeffcient. Mandatory!
45 "Q": (135000,"J.mol^-1"), #Atomic diffusion:
Activation energy of diffusion for copper. Mandatory!
"EVac": (None,None)
Mg={
"nature":"DiffusionParam", #Important
50 "preExpDiffusionCoef": (1.2E-4,"m^2.s^-1"), #initial diffusion
value for magnesium, pre-exponential diffusion coeffcient
"Q": (131000,"J.mol^-1"), #Activation energy
of diffusion for magnesium
"EVac": (None,None)
}
55
################## Guinier-Preston DATA #######################
GP={
"nature":"GuinierPreston",
"chemicalComposition": ("Al8Cu1Mg1","") , #Chemical
composition, will be used to find stoichiometric coefs and
then compute volumic concentration of elements
60 "initialNucleationSitesNb":(6.02214E28,"at.m^-3") , # initial
Number of nucleation sites at beginning of hardening, was
Ns0P1. Is assumed to be the initial number of aluminium
atoms/volum unit
"preExpTermForSolvus":(0.992,"m^6.m^-6"), # was K_GP
"molarVolume":(1E-4 ,"m^3.mol^-1"),#volume of one mole of
precipitates,
"solvusActivationEnergy":(36000,"J.mol^-1"), # DeltaH_GP
"surfaceEnergyPolynomialModel":([0.044],"J.m^-2"), # for
example, if degree of polynom is 3: ([a0,a1,a2,a3],"J.m
^-2")
65 "shapeFactor":(0,"m.m^-1"), #ratio between lenght to radius.
(0 for spherical shape)
"deltaCell":(1/100,"m.m^-1") , # difference between precipitate
and solid solution cell size
}
70 ################## Sprime DATA #########################
Sprime={
"nature":"Sprime",
"chemicalComposition": ("Al2CuMg","") , #Chemical composition,
will be used to find stoichiometric coefs and then compute
volumic concentration of elements
"preExpTermForSolvus":(49.746,"m^6.m^-6"), # K_Sprime
75 "solvusActivationEnergy":(76000,"J.mol^-1"), #DeltaH_Sprime
"molarVolume":(4E-5 ,"m^3.mol^-1"),
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"surfaceEnergyPolynomialModel":([-0.10985+0.1,8.31E-4,-8.71E
-7],"J.m^-2"), # for example, if degree of polynom is 3
then we write: ([a0,a1,a2,a3],"J.m^-2")
"shapeFactor":(20,"m.m^-1"), #ratio between lenght to radius.
If 0, shape is spherical. was alphaP2
"deltaCell":(1/100,"m.m^-1") , #difference between precipitate
and solid solution cell size , was deltamailleP2
80 "wettingAngle":(30*math.pi/180,"rad") # wetting angle of Sprime
precipitates on GP precipitates, was thetaP2
}
B.2 FICHIER POUR L’INITIALISATION DU CALCUL
# -*- coding: utf-8 -*-
from __future__ import division, print_function
from MetalUtils.PhysicalConstants import Dict as
PhysicalConstantsDict
5 from MetalUtils.ElementsData import Dict as ElementsDataDict
import os
dir_path = os.path.dirname(os.path.realpath(__file__))
10 NuGroDisVersion="1.0"
savePath=""
ComputationParam={
15 "Type": "Hardening>ThermalLoading", #Quenching,Hardening,
ThermalLoading or mix(example: Quenching>Hardening) .
Hardening=maturation or tempering
"Material": "M2024",
"initialTimeStep" : (1,"s") #default Time step for the first
iteration
}
20
QuenchingParam={
"v": (50,"Celsius degree.s^-1"), # v is the cooling rate
"totIterationNumber":(None,""), # user can replace None by a
value which must be superior to a computed value ... ,
unitless
"Tfinal":(20,"Celsius degree") # Final temperature
25 }
HardeningParam={
"duration": (200000,"s"), # hardening duration
30 "temperature": (293.15,"K") #hardening temperature
"initialClassNumber" : (20, "") # Initial number for hardening
radiusDistribution Class , unitless.
}
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35 ThermalLoadingParam={
"loadProfile": (dir_path+"/fichiers_Temperature/39.5
mm_axis_advancing side_CSV_KELVIN","csv"),
"loadGuinierPrestonDistribution": (dir_path+"/
Example_GP_RadDis_time_1_","txt"),
"loadSprimeDistribution": (dir_path+"/
Example_Sprime_RadDis_time_6425.07_","txt"),
"maximumTimeStep": (1,"s") #the maximum time step allowed
during the thermalLoading
40 "initialVacancyConcentration": (1.03806E-12,"SI")
}
######################################################
######## RADIUS DISTRIBUTION PARAM ########
45 ######################################################
CellParam ={
"spatialStep" : (1E-10,"m") , #Spatial discretisation step
"initialClassNumber" : (20, "")#Initial number for
radiusDistribution Class, unitless. This is the default
value use when an radiusDistribution object is instanciate
}
50
CellParam["minimumRadius"] = (4*CellParam["spatialStep"][0],
CellParam["spatialStep"][1])
#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~
#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~#*~
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